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Resumen
En este trabajo de tesis doctoral se ha llevado a cabo el desarrollo, caracterización
y análisis de nanoláminas basadas en óxidos metálicos con el objetivo de funcionalizarlas;
en particular se han estudiado nanoláminas de óxido europio (EuOx con 1 ≤ x ≤ 1.5) y
monocapas de WSe2 encapsuladas por óxido de aluminio. Los resultados obtenidos, abren
nuevas vías para el desarrollo de dispositivos funcionales para fotónica y optoelectrónica,
así como para espintrónica en el caso del EuO. El objetivo de la tesis, se ha centrado en
modiﬁcar la respuesta óptica, electrónica y en su caso magnética de los distintos materiales
objeto de estudio, mediante el uso y control de diferentes fenómenos físicos y químicos tales
como: tensiones/estrés, campo cristalino, tamaño nanocristalino (conﬁnamiento cuántico),
incorporación/aniquilación de portadores de carga en las fronteras de los cristales así como
modiﬁcación de la estequiometría. La mayor parte del procesado de los materiales se ha
llevado a cabo mediante la técnica de depósito por láser pulsado (PLD, del inglés Pulsed
laser deposition).
En cuanto a las láminas de sesquióxido de europio (Eu2O3), el objetivo fue doble:
1) desarrollar un método para inducir la fase monoclínica a través de tratamientos a baja
temperatura mediante el diseño de la nanoestructura, y 2) usar ese método para controlar
la fase cristalina y por tanto, la emisión luminosa a través de los efectos del campo cris-
talino. Para conseguir los objetivos, se caracterizaron en detalle las propiedades químicas,
ópticas y estructurales de nanoláminas de Eu2O3 producidas por PLD. Las láminas se cre-
cieron a temperatura ambiente a partir de un blanco de sesquióxido de europio (Eu2O3).
Para estudiar cómo afecta el diseño de la nanoestructura a la cristalización de las láminas,
se prepararon tres nanoestructuras multicapa basadas en el deposito de Eu2O3 y Al2O3
sobre substratos de Silicio. Las láminas de Al2O3, se utilizaron para encapsular las láminas
de Eu2O3, tanto íntegramente (láminas abajo y arriba) como parcialmente (lámina solo
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arriba). Posteriormente, las estructuras fueron sometidas a un tratamiento térmico en aire
a 500 y 850 ◦ C con el ﬁn de promover su cristalización y mejorar la respuesta fotolu-
miniscente. Los resultados de XRD muestran la formación de la fase monoclínica a baja
temperatura para la conﬁguración Silicio/Eu2O3/Al2O3. Este resultado es innovador pues-
to que permite inducir la fase monoclínica (obtenida convencionalmente tras tratamientos
a alta temperatura, esto es >1100◦ C ) mediante un tratamiento a baja temperatura (500
◦ C). Por otro lado, los resultados también muestran como en la lámina de referencia (sin
capas de Al2O3), se favorece la formación de la fase cúbica a 500 ◦ C; demostrando en
general, que es posible controlar la cristalización de una u otra fase mediante el diseño de
la nanoestructura. Es mas, todas las láminas exhiben fotoluminiscencia correspondiente a
las transiciones intra-4f de los iones de Eu3+, sin embargo ésta es marcadamente diferente
dependiendo de la conﬁguración de la lámina. Concretamente, los cambios en la emisión de
la transición 5D0 → 7F2, conﬁrman la fuerte inﬂuencia de los efectos del campo cristalino
sobre los niveles de energía de los iones Eu3+ [3]. Las aplicaciones de estos resultados abar-
can desde sensores cristalinos con aplicaciones en el campo de la construcción, marcadores
de seguridad mediante el control ﬁno del desdoblamiento de la transición 5D0 → 7F2, apli-
caciones biomédicas, láseres de estado sólido de alta pureza monocromática (FWHM=1.22
nm) así como nuevos dispositivos fosforescentes con emisión ampliada en el rojo.
Para el caso del monóxido de europio, el objetivo del trabajo fue la obtención de
láminas nanocristalinas de EuOx (1≤ x ≤ 1.5) con propiedades ópticas y magnéticas mo-
diﬁcadas. Para conseguir este objetivo, se ha desarrollado un nuevo método de depósito a
temperatura ambiente partiendo del de un blanco del óxido estable de Europio, (Eu2O3).
Este método, elimina el uso de condiciones de ultra-alto-vacío así como el uso de presio-
nes parciales de oxígeno tal y como se hace en la mayoría de trabajos publicados hasta
la fecha. Además, mediante el análisis de las medidas de elipsometría espectroscópica, se
han obtenido por primera vez la función dieléctrica de nanoláminas de EuOx, que hasta el
momento solo se habían reportado para el material masivo (en inglés: bulk) y puramente
estequiométrico. En cuanto a los resultados principales, se muestra que la respuesta (tanto
óptica como magnética) de las nanoláminas puede ser modiﬁcada mediante el control de
la presión base de la cámara de crecimiento, y está asociada, por un lado al conﬁnamiento
cuántico que sufre el excitón magnético dentro del nanocristal (estructura de punto cuánti-
co), y por otro lado, a la incorporación de oxígeno en la superﬁcie de los nanocristales que
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modiﬁcan la concentración de portadores de carga, afectando por tanto a sus propiedades
optoelectrónicas. Mediante esta modiﬁcación, se consigue hasta un desplazamiento de 0.48
eV al azul de la energía de la banda prohibida, con respecto a la del EuO de referencia
(1.12 eV), el mayor hasta la fecha. Además, las láminas de EuO crecidas en este trabajo
muestran una respuesta magnética excelente en comparación con trabajos anteriores con
campos coercitivos que van desde 70 Oe hasta 120 Oe. Los resultados son prometedores
de cara a aplicaciones espintrónicas o para su incorporación en dispositivos basados en
semiconductores magnéticos diluidos.
Para los resultados obtenidos en el campo de los materiales bidimensionales (2D),
el doctorando diseñó, conﬁguró y puso a punto un sistema de caracterización por micro-
fotoluminiscencia. En este caso, los objetivos fundamentales fueron 1) conseguir un método
eﬁciente que pudiera permitir el encapsulado de materiales 2D sin modiﬁcar su respuesta
óptica, 2) o bien que la modiﬁcación producida en la respuesta óptica fuese controlable.
Para conseguir estos objetivos se investigó el encapsulado de láminas de WSe2 mediante el
depósito de láminas delgadas de Al2O3 tanto por ALD (del inglés: Atomic Layer Deposi-
tion) como por PLD. Los resultados muestran que, si se mantiene la estequiometría de la
lámina de Al2O3, es posible preservar las propiedades ópticas de las monocapas. Además,
las medidas de AFM (del inglés: Atomic Force Microscopy) muestran que el recubrimiento
de la monocapa de WSe2 obtenido mediante PLD, es uniforme con valores pico-pico de
≈ 3 nm. Este encapsulado, es mejor que el obtenido mediante ALD, que siendo una de
las técnicas de referencia de la industria semiconductora, da lugar a recubrimientos no
homogéneos presentando una alta rugosidad con un valor pico-pico de hasta 10 nm. Fi-
nalmente se muestra que, el encapsulado mediante láminas de óxido subestequiométrico,
permite controlar el dopado electrónico de la monocapa de WSe2 a escala nanométrica, lo
cual puede tener importantes aplicaciones para el diseño de nanodispositivos.
iii
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Summary
In this PhD thesis, the preparation, characterization and analysis of nanoﬁlms based
on metal oxides with the aim to functionalize them; in particular we have studied euro-
pium oxides (EuOx with 1 ≤ x ≤ 1.5) and WSe2 monolayers encapsulated by aluminium
oxide. The obtained results open new routes for the development of functional devices for
photonics, optoelectronics and spintronics in case of EuO. This PhD thesis is focused on
modifying the optical, electronic and magnetic response of the diﬀerent materials under
study, through the use and control of diﬀerent physical and chemical phenomena such
as: strain/stress, crystalline ﬁeld, nanocrystalline size (quantum conﬁnement), incorpora-
tion/annihilation of free carriers at the crystals boundaries, as well as modiﬁcation of the
stoichiometry. Most of the materials processing has been carried out using the pulsed laser
deposition technique (PLD).
Regarding the europium sesquioxide (Eu2O3) nano-ﬁlms, the objective was twofold:
1) to develop a method to induce the monoclinic phase through low temperature treat-
ments by means of the design of the nanostructure, and 2) use that methodology to control
the crystalline phase and therefore, the light emission through the crystalline ﬁeld eﬀects.
To achieve these objectives, the chemical, optical and structural properties of Eu2O3 nano-
ﬁlms obtained by PLD, were characterized in detail. The nano-ﬁlms were grown at room
temperature from a europium sesquioxide target (Eu2O3). To study how the design of the
nanostructure aﬀects the ﬁlms crystallization, three multilayer nanostructures were prepa-
red based on the deposit of Eu2O3 and Al2O3 on Silicon substrates. Thin ﬁlms of Al2O3,
were used to encapsulate the Eu2O3 ﬁlms, either forming a sandwich structure (bottom
and top layers) or partially (only top layer). Subsequently, the structures were subjected to
a thermal treatment in air at 500 and 850 circ C, in order to promote their crystallization
and to improve their photoluminiscense response. The XRD results show the monoclinic
v
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phase formation at low temperature for the Silicon/Eu2O3/Al2O3 conﬁguration. This is a
novel result since it shows how to induce the monoclinic phase (obtained conventionally
with high temperature treatments, that is >1100 ◦ C) by means of a low temperature
treatment (500 ◦ C). The results also show how for the reference ﬁlms (without Al2O3)
layers) the cubic phase formation is favoured at 500 ◦ C; demonstrating, in general, that
it is possible to control the crystallization of one or the other phase by a suitable design of
the nanostructure. Moreover, all the ﬁlms exhibit photoluminiscense corresponding to the
intra-4f transitions of the Eu3+ ions, however it is signiﬁcantly diﬀerent for each ﬁlm conﬁ-
guration. Speciﬁcally, the changes in the emission of the transition 5D0 → 7F2, conﬁrm the
strong inﬂuence of the crystalline ﬁeld eﬀects on the energy levels of the Eu3+ ions [3]. The
potential applications of these results encompass from crystalline sensors with applications
in the ﬁeld of construction, security markers by means of the ﬁne control of the 5D0 → 7F2
transition splitting, biomedical applications, solid state lasers of high monochromatic pu-
rity (FWHM = 1.22 nm), as well as new phosphorescent devices with extended emission
in red.
For europium monoxide, the aim of the work was to obtain EuOx (1≤ x ≤ 1.5)
nanocrystalline ﬁlms with tunable optical and magnetic properties. To achieve this goal,
a new deposit methodology by PLD at room temperature has been developed by using a
target of the stable europium oxide, (Eu2O3). This method avoids the use of ultra-high-
vacuum conditions, as well as the use of oxygen partial pressures, as it has been doing in
most works reported to date. Furthermore, by means of the analysis of the spectroscopic
ellipsometry measurements, the dielectric function of EuOx nano-ﬁlms have been obtained
for the ﬁrst time; up-to-date it had only been reported for the bulk material and purely
stoichiometric. Regarding the main results, it is shown that the nano-ﬁlms response (both
optical and magnetic) can be modiﬁed by controlling the base pressure of the growth
chamber, and is associated, on the one hand, with the quantum conﬁnement undergone by
the magnetic exciton within the nanocrystal (quantum dot structure), and on the other
hand, with the incorporation of oxygen on the nanocrystals surface that modiﬁes the
concentration of free carriers, thus aﬀecting their optoelectronic properties. Through this
modiﬁcation, it is possible to achieve a blue shift of the band-gap up to 0.48 eV respect
to the value of the EuO reference (1.12 eV); this is the largest shift achieved to date. In
addition, the EuO ﬁlms grown in this work show an excellent magnetic response compared
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to previous works with coercive ﬁelds in the range of 70 Oe to 120 Oe. The results are
promising for spintronic applications or for their incorporation in devices based on diluted
magnetic semiconductors.
To carry out the research on the two-dimensional materials (2D), the PhD student
has designed, conﬁgured and developed a micro-photoluminiscense characterization system.
In this case, the main objectives were: 1) to achieve an eﬃcient method that allows the
encapsulation of 2D materials without modifying their optical response; 2) or that the
produced modiﬁcation in the optical response could be controlled. To achieve this goal,
the WSe2 thin ﬁlms encapsulation was investigated by depositing Al2O3 thin layers using
either ALD (Atomic Layer Deposition), or PLD. The results show that, if the stoichiometry
of the Al2O3 layer is maintained, it is possible to preserve the optical properties of the
monolayers. In addition, the AFM (Atomic Force Microscopy) measurements show that
the WSe2 monolayer coating obtained by PLD is uniform with peak-peak roughness values
of ≈ 3 nm. This encapsulation outperforms that obtained by ALD, in spite of ALD being
one of the reference techniques of the semiconductor industry. ALD deposition gives rise
to non-homogeneous coatings that show a high roughness with a peak-peak value up to 10
nm. Finally, it is shown that the encapsulation by means of sub-stoichiometric oxide thin
ﬁlms allows to control the electronic doping of the WSe2 monolayer on a nanometric scale,
which may have important applications for the design of nanodevices.
vii
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Capítulo 1
Introducción
Con la entrada del nuevo siglo XXI, gracias al desarrollo de soﬁsticadas técnicas de
crecimiento como la técnica de crecimiento epitaxial por haces moleculares MBE (del in-
glés, Molecular Beam Epitaxy) o depósito por láser pulsado PLD (del inglés, Pulsed Laser
Deposition), ha tenido lugar un tremendo progreso en el diseño a escala nanométrica de
una gran diversidad de materiales. En particular, esta versatilidad en el diseño de las na-
noestructuras ha permitido obtener materiales basados en óxidos metálicos para diferentes
aplicaciones como contactos conductores transparentes, células fotovoltaicas, materiales bi-
dimensionales (2D), fotosensores, etc. Por ejemplo, las propiedades ópticas y electrónicas
de las nanoestructuras de óxidos metálicos están estrechamente relacionadas entre sí. En
concreto, particularidades de la estructura electrónica determinan las propiedades físicas
del material, incluida la dinámica de portadores de carga, la función dieléctrica, así como la
banda de energías prohibidas (band-gap) [4]. La fuerte correlación electrónica descubierta
en las intercaras/fronteras de los semiconductores, ha cambiado completamente nuestra
compresión sobre la interacción electrónica en el campo de la física de la materia conden-
sada, siendo un factor muy importante, por ejemplo, en el caso de los óxidos metálicos de
transición (como el óxido de Europio) [5]. Los efectos de conﬁnamiento cuántico derivados
de la reducción en el tamaño de los materiales a la escala nanométrica introducen notables
modiﬁcaciones en su respuesta eléctrica, óptica y magnética. Cuando la nanoestructura tie-
ne dimensiones del orden la longitud de onda de De Broglie de los portadores (electrones
y/o huecos) en un material determinado, tienen lugar efectos que condicionan el comporta-
miento electrónico y óptico del material, y que dependen fuertemente del tamaño especíﬁco
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de la nanoestructura: i) variación de la banda de energías prohibidas del material; ii) dis-
cretización de los niveles de energía accesibles a los portadores; iii) variación del espaciado
entre estos niveles de energía. Así pues, controlando el tamaño de las nanoestructuras, es
posible controlar sus propiedades ópticas, de transporte, magnéticas, etc [6]. La habilidad
de desarrollar procesos innovadores de fabricación, unido al descubrimiento y/o síntesis de
nuevos nanomateriales, condiciona en última instancia poder aprovechar eﬁcientemente es-
tos aspectos, y ha sido el aspecto clave en el desarrollo de nuevas tecnologías en los últimos
30 años.
Posiblemente, el caso más reseñable se debe al descubrimiento del grafeno - red he-
xagonal de átomos de carbono - por Geim y Novoselov en el año 2004. Posteriormente, les
sería concedido el premio Nobel en Física en el año 2010. El grafeno es la unidad básica
del graﬁto compuesto por múltiples láminas de grafeno apiladas y que se mantienen uni-
das por fuerzas de van der Waals (vdW). A estos materiales se les conoce como cristales
de vdW o bidimensionales (2D). En los últimos 10 años se han investigado centenares de
nuevos cristales de vdW sintéticos o naturales con propiedades semiconductoras, aislantes,
superconductoras o magnéticas [7], mostrando extraordinarias propiedades cuando se re-
ducen a una monocapa [8]. La explotación de estos materiales 2D en dispositivos prácticos
requiere desarrollar procesos adecuados para la integración de materiales 2D en estructuras
funcionales mediante encapsulado en matrices dieléctricas. Este es un aspecto que hasta el
momento aun no está suﬁcientemente estudiado.
En el contexto descrito anteriormente, el objetivo de esta tesis es el desarrollo de
nanoláminas de óxidos metálicos con propiedades funcionalizadas para su aplicación en
fotónica, optoelectrónica y espintrónica. Para abordar este se objetivo como técnica de
preparación de los materiales se ha elegido la técnica PLD. La técnica PLD es muy versátil,
ya que permite el depósito de nanomateriales en capas ﬁnas incluyendo óxidos complejos,
permitiendo un control excelente en su estequiometría. En este trabajo de tesis doctoral, se
ha investigado fabricación de láminas delgadas (de espesor nanométrico) funcionales para
dos ámbitos concretos, y por tanto los resultados se han dividido en dos bloques. En un pri-
mer bloque, compuesto por los capítulos 3 y 4, se presentan los resultados correspondientes
a la fabricación de estructuras en forma de nanoláminas de EuOx nacristalinas, mediante
un proceso de crecimiento optimizado para conseguir láminas con control en su estequio-
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metría y fase cristalina. Para comprobar la calidad del material fabricado y demostrar la
posibilidad de controlar sus propiedades físicas, se ha analizado tanto la respuesta óptica
como magnética de dichas láminas, y se ha correlacionado con su estructura cristalina y
composición En el segundo bloque de la tesis, en el capítulo 5, se ha optimizado un proceso
de encapsulado de materiales bidimensionales (2D) ópticamente activos. En concreto, se
han encapsulado monocapas de WSe2 con nanoláminas dieléctricas de óxido metálico de
Al2O3 preparadas mediante depósito por láser pulsado. Los efectos de la estequiometría
y morfología del óxido en las propiedades de emisión óptica de las monocapas han sido
estudiados y comparados con aquellos obtenidos cuando el encapsulado se realiza por otras
técnicas de referencia, como el depósito de capas atómicas.
Los aspectos más relevantes, así como el estado del arte, de cada uno de los materiales
especíﬁcos que han sido objeto de investigación en este trabajo de tesis se exponen en la
introducción de cada uno de los capítulos.
3
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Capítulo 2
Experimental
2.1. Depósito por láser pulsado (PLD)
El depósito por láser pulsado (PLD, del inglés Pulsed Laser Deposition) es una
técnica física de preparación de láminas delgadas ampliamente conocida y utilizada. Se
popularizó en la década de los 90's, aunque hoy en día, gracias a sus amplias posibilidades,
sigue siendo una de los métodos más versátiles para depositar casi cualquier tipo de mate-
rial. El depósito por láser pulsado se basa en la interacción de la luz con la materia. Para
producir una lámina delgada de material, un láser pulsado (normalmente ultravioleta) de
alta potencia se focaliza sobre la superﬁcie del material que queremos producir (blanco de
partida) en el interior de una cámara de vacío. El rayo láser produce la eyección del ma-
terial del blanco que forma un plasma muy energético al que se denomina pluma por su
forma. Éste plasma, se condensa al entrar en contacto con el substrato, formando la lámina
delgada. A diferencia de la simplicidad de la técnica, los mecanismos físicos involucrados en
la técnica PLD (incluyendo ablación, la formación del plasma, la propagación del mismo,
así como la nucleación y el crecimiento) son procesos complejos que fueron estudiados en
detalle a ﬁnales de los 90's y en la primera década de los 2000 y a continuación los descri-
biremos brevemente [9]. Una condición básica que se debe cumplir para que haya ablación
del material, es que, el calor absorbido por unidad de volumen del material, tiene que ser
más grande que el calor latente de vaporización del sólido. Para el caso de láseres con una
duración de pulso de decenas de nanosegundos, la densidad de potencia del láser es gene-
ralmente >100 W×cm−2. Bajo estas condiciones, los mecanismos de absorción de luz que
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conducen a la ablación y eyección del material pueden ser tanto térmicos como de ruptura
dieléctrica. Para densidades de potencia moderadas, la energía del láser es absorbida por
los electrones, los cuales se excitan a los niveles más altos de energía, para posteriormente
(del orden de unos pocos picosegundos), desexcitarse mediante trasferencia energética a los
fonones de la red cristalina del material. Este proceso de intercambio energético electrón-
fonón, conduce a un aumento de la temperatura que puede ser lo suﬁcientemente alto como
para promover la fusión del material y su posterior evaporación, promoviendo la expulsión
de moléculas y átomos neutros. El mecanismo por el cual se transﬁere la energía del láser
a la red cristalina del material, está determinado por dos parámetros, esto es, la distancia
de penetración óptica, así como la de difusión térmica. La distancia de penetración óptica
se deﬁne como 1/α, donde α = 4pik/λ, siendo k el coeﬁciente de extinción del material. El
segundo parámetro, la difusión térmica, se deﬁne como Lt = 2
√
D · τ ; donde D es la cons-
tante de difusión térmica y τ el tiempo de interacción entre el láser y el material, esto es, la
duración del pulso láser. La distancia de penetración óptica representa cuánto es capaz de
penetrar la luz dentro del material (a una determinada longitud de onda, dada por λ) antes
de que se extinga por completo. Por otro lado, la distancia de difusión térmica corresponde
al espesor del material que es afectado por el calentamiento térmico (transformación de
energía luminosa en energía fonónica a través de la excitación electrónica). Si Lt << 1/α,
la capa del material que experimenta un incremento de temperatura está determinada por
la distancia de penetración óptica, independientemente de la duración del pulso y de la
constante de difusión térmica del material. Esta situación es la que ocurre, por ejemplo,
en el caso de los materiales dieléctricos, puesto que poseen una distancia de penetración
óptica alta (bajo coeﬁciente de absorción, k) a la vez que son malos conductores térmicos
(y eléctricos). Bajo estas condiciones, se suele decir que la ablación es congruente; esto es:
la estequiometría del blanco de partida se transmite a la lámina delgada. En cambio, si
Lt >> 1/α, la capa del material afectada por el aumento de temperatura estará determi-
nada por la duración del pulso láser. Esto es lo que ocurre, por ejemplo, para el caso de
los metales, los cuales presentan distancias de penetración óptica muy pequeñas (fuerte
absorción, k alto) y son buenos conductores térmicos (y eléctricos), obteniéndose valores,
para estos casos, de 1/α ≈ 10 nm y Lt = 1 µm. Bajo estas condiciones, la ablación se
asemeja a la evaporación térmica y no se produce ablación congruente, es decir, la este-
quiometría del blanco no se transﬁere a la lámina delgada. Por otro lado, si la densidad
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de potencia es lo suﬁcientemente alta (>108 W×cm−2), puede producirse el fenómeno de
ruptura dieléctrica, que puede promover la excitación electrónica a través de procesos de
absorción no lineales, incluso en materiales altamente transparentes, mediante el proceso
de avalancha electrónica. En el fenómeno de avalancha electrónica, los electrones que han
saltado a la banda de conducción del material, se aceleran, debido al fuerte campo eléctrico
inducido, adquiriendo una alta energía cinética (10-100 eV), de forma que, al colisionar con
electrones de la banda de valencia, los liberan; éstos a su vez, se aceleran y colisionan con
otros electrones de la banda de valencia, liberándolos también, produciéndose el fenómeno
de avalancha electrónica. Cuando los electrones se relajan, la energía acumulada por los
electrones se transﬁere a la red cristalina del material, produciendo un aumento drástico
de la temperatura en su superﬁcie, dando lugar a la ablación congruente del material. Este
mecanismo no lineal, es el que permite ablacionar materiales aislantes (dieléctricos) que
poseen una energía de la banda prohibida mayor que la energía del fotón incidente, tales
como la alúmina (Al2O3), la cual posee una energía de la banda prohibida ≥ 6.5 eV y es
ablacionada (en nuestro caso) por un láser de excímero1 de 198 nm, o lo que es lo mismo
6.26 eV. Tras el proceso de ablación, el material eyectado (especies ionizadas (electrones
e iones), así como átomos neutros con una alta energía cinética (10-100 eV)), se despla-
zan adiabáticamente formando un plasma que se conoce como pluma de ablación. La
distribución espacial del plasma o pluma de ablación, y por tanto, la forma del depósito
de la lámina delgada, dependen de las propiedades electrónicas del material de partida,
así como de los parámetros del depósito por láser pulsado, estos son, el tamaño y forma
del punto láser sobre el blanco, la frecuencia de repetición, la densidad de energía y las
condiciones de vacío (la temperatura dentro de la cámara, la distancia blanco-substrato,
etc.). La distribución de espesor sobre la lámina delgada sigue una función proporcional a
cos(θ)n (siendo θ el ángulo subtendido entre el vector radial que une el blanco con cualquier
punto del substrato y la normal del mismo) donde n puede tomar valores generalmente
entre 3-30 [10, 11]. Como desventajas más signiﬁcativas de la técnica de PLD, cabe des-
tacar la posible formación de partículas grandes (del orden de las micras), así como la no
homogeneidad de los depósitos (lo normal son áreas de 1-3 cm de diámetro, aunque se
1del inglés dimer", dímero. Un dímero es una entidad química que consiste en dos subunidades con
estructura similar llamadas monómeros. En nuestro caso, el láser de excímero usa una combinación de dos
gases activos, argón y ﬂúor, más otros dos pasivos, helio y neón.
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puede llegar a zonas más grandes, del orden de 4-5 cm, si se rota el substrato). Para más
detalles sobre estas particularidades o los fundamentos físicos sobre el proceso de ablación,
así como la dinámica de las especies que forman la pluma de ablación, se puede consultar
la literatura [10,12,13].
En resumen, la técnica de PLD es un proceso de interacción de la luz con la materia,
que permite extraer material de un blanco a través de un plasma que se condensa sobre un
substrato, formando la lámina delgada. La técnica de PLD permite depositar prácticamente
cualquier material (óxidos, metales, semiconductores, materiales orgánicos, etc.) a través
del control de las variables de proceso.
2.1.1. Sistema utilizado y condiciones de crecimiento
El sistema de PLD utilizado en esta tesis consiste en un láser de excímero de ArF
(argón - ﬂúor) de ultravioleta (λ = 193 nm) con una duración de pulso de aproximadamente
20 nanosegundos. La ablación láser se realiza en una cámara de vacío equipada con un
mecanismo con capacidad para controlar cuatro blancos. Este sistema permite rotar cada
blanco sobre su propio eje para impedir el desgaste localizado del mismo en el proceso de
ablación láser, de esta forma, se genera un carril concéntrico que desgasta el blanco de una
forma más homogénea. El sistema también permite rotar sobre un eje imaginario centrado
entre los cuatro blancos, que facilita cambiar de un blanco a otro la exposición al haz láser.
El haz láser se enfoca sobre el blanco mediante una lente de distancia focal 30 cm formando
un ángulo de incidencia de 45 grados con respecto a la superﬁcie normal del mismo. La
distancia blanco-substrato para los diferentes materiales preparados en este trabajo se
mantuvo ﬁja e igual a 43 mm, así como la temperatura de crecimiento a la temperatura
ambiente (≈ 294 K). Los substratos utilizados para el crecimiento de las nanoláminas son
de silicio monocristalino, tipo P dopado con boro, resistividad= 4-70 Ohm·cm, orientación
cristalina (100), espesor = (575 +/- 50) micras. Para el crecimiento de las nanoláminas
se usó tanto la conﬁguración en eje, como la de fuera de eje. En la conﬁguración fuera
de eje, el substrato se sitúa en una posición fuera del centro de la pluma de ablación.
Esta conﬁguración se usa, normalmente, para obtener áreas homogéneas de depósito más
grandes, aunque como se verá en el capítulo 5, también puede ser usada para evitar las
especies más energéticas que provienen del plasma de ablación. Este metodología es, por
8
2.1.Depósito por láser pulsado (PLD)
tanto, adecuado para el encapsulado de los materiales 2D, ya que son altamente frágiles.
Los valores de presión de vacío se variaron en el rango (1.1 - 55)·10−7 mbar y la densidad
de energía en el rango 1 - 3.5 J·cm−2.
En la ﬁgura 2.1 se muestra una fotografía de la cámara de vacío (vista superior)
sobre la que se ha dibujado un esquema del proceso de depósito por láser pulsado.
Figura 2.1: Fotografía de la cámara de vacío y esquema del depósito por láser pulsado (vista
superior).
Para controlar el progreso del crecimiento in-situ se cuenta con un sistema que
permite monitorizar en tiempo real la reﬂectividad de la lámina que se esta depositando
en función del tiempo. El sistema está formado por un diodo láser (λ=670 nm) que se
pulsa mediante un chopper. El haz del diodo se enfoca sobre el substrato formando un
ángulo de 45 grados con respecto a su normal. La reﬂexión del haz láser sobre el substrato
se recoge sobre un fotodiodo. El fotodiodo, transmite la señal eléctrica a un ampliﬁcador
del tipo lock-in, que recibe también la señal del chopper, ﬁltrando sólo la frecuencia del
diodo pulsado, lo que permite aumentar la relación señal-ruido. Finalmente, los datos se
transmiten al ordenador mediante un programa realizado con el software comercial Lab-
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view. La medida de reﬂectividad que se obtiene en función del tiempo es característica
del material que se deposita. En general, para materiales dieléctricos transparentes a la
longitud de onda del diodo, cuando se depositan sobre un substrato de Si, se observan
las interferencias debidas a la intercaras aire-material, material-silicio. Sin embargo, para
materiales altamente reﬂectantes (por ejemplo metales), la curva de reﬂectividad aumenta
hasta un valor de saturación. Esto es importante ya que, el control del espesor en tiempo
real, resulta más fácil para los materiales dieléctricos (ya que vemos las interferencias) que
para materiales absorbentes, donde sólo podemos observar cambios en la curva de reﬂec-
tividad para pequeños espesores del material depositado (por ejemplo, espesores menores
de 50 nm en el caso del Bismuto). Para los experimentos de ablación láser, se utilizaron
dos blancos: uno comercial de α−Al2O3 de pureza 99.99% y otro de Eu2O3 fabricado por
el grupo Ceramics and Smarts Systems con el que se ha desarrollado una colaboración.
El blanco fue fabricado a partir de polvos de óxido de europio de pureza 99.99% mediante
un sinterizado a temperaturas de 1500 ◦C. Tras el proceso de sinterizado, el blanco pre-
senta una estructura cristalina monoclínica, así como una transmitancia mayor del 25%
para longitudes de onda mayores de 600 nm, siendo, por tanto, translúcido a partir de las
mismas. Se pueden encontrar más detalles sobre el proceso de fabricación del blanco en el
trabajo de A. Quesada et al. [14].
2.2. Espectroscopía de fotoelectrones emitidos por rayos X
(XPS)
La espectroscopia de fotoelectrones emitidos por rayos X (XPS) se basa en la inter-
acción de los fotones con la materia, y más concretamente, en el efecto fotoeléctrico. De
forma general, cuando un fotón interacciona con un átomo, pueden ocurrir tres fenóme-
nos diferentes: 1) que el fotón pase a través del átomo sin ninguna interacción; 2) que el
fotón interaccione con un electrón del átomo, desviándose, y perdiendo una cierta energía
(efecto Compton); 3) que el fotón interaccione con un electrón de un orbital electrónico,
transﬁriendo toda su energía al electrón, dando lugar a la emisión de un fotón-electrón (de
ahí el nombre: fotoelectrón) del átomo. Este último proceso, es el que describe a la técnica
de XPS, donde la transferencia total de la energía del fotón al electrón es el mecanismo
esencial de la fotoemisión. El proceso de la fotoemisión se basa, por tanto, en la irradiación
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de una muestra con fotones que poseen una energía superior a la energía de ligadura de los
electrones de los átomos. Los fotoelectrones arrancados de la muestra, escapan con una
energía cinética igual a la diferencia entre la energía inicial del fotón y la energía de ligadura
del electrón (efecto fotoeléctrico). Si suponemos que no existen colisiones inelásticas dentro
de la muestra, la ecuación que nos da el balance de energía es: hγ = Ef −Ei, donde Ef es
la energía de fotoelectrón en su estado ﬁnal y Ei la energía inicial del fotón incidente. Por
último, la energía cinética medida que se obtiene con el analizador del espectrómetro del
XPS, es función de la energía del fotón, la energía de ligadura del electrón y de la función
de trabajo del espectrómetro, que es un factor que se puede aproximar a una constante
en cada equipo y su valor debe ser comprobado periódicamente. Por tanto, mediante esta
técnica, se obtiene un espectro característico para cada tipo de enlace químico presente
en el material bajo estudio. De forma práctica, en las medidas de XPS se suele hacer una
calibración previa con una energía de enlace conocida, como por ejemplo la del carbono,
ya que todas las muestras, en general, suelen presentar algo de contaminación por este
elemento.
2.2.1. Equipos utilizados y condiciones de medida
Para la obtención de los resultados presentados en esta tesis se usaron dos equipos de
XPS. Mediante el primero se analizaron los resultados del capítulo 3 y mediante el segundo
los resultados del capítulo 4 y 5. Los espectros de XPS del capítulo 3 se adquirieron en
una cámara de ultra-alto-vacío (UHV) y a una presión base de 10−9 mbar. La cámara
está equipada con un analizador de energía de electrones hemisférico (SPECS Phoibos
150), un detector de línea de retardo (modo nueve-segmentos) y una fuente de rayos X
no monocromática de Al K (1486.61 eV). Para calcular la concentración atómica de cada
elemento, se tuvo en cuenta el área bajo la curva de cada componente una vez eliminado
el ruido de fondo y habiendo normalizado los espectros según los factores de sensibilidad
dados por el fabricante. El procesamiento de datos se realizó mediante el software CasaXPS
(Casa Software, Ltd., Cheshire, UK). Los espectros de XPS correspondientes a los capítulos
4 y 5, se adquirieron mediante un sistema Theta Probe XPS de Themoﬁsher, con rayos X
Al-Kα de 1486.61 eV monocromáticos, operados a 15 kV y a una corriente de emisión de
6,7 mA. Se empleó un tamaño de punto máximo de 400 µm de diámetro para el haz de
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rayos X. El modo de energía fue ﬁjado con un paso constante de 50 eV (1 eV de FWHM
sobre Ag 3d5/2). Para neutralizar la acumulación de carga sobre la superﬁcie investigada,
un cañón de ﬂujo dual estándar proporciona simultáneamente un haz de electrones de baja
energía (2 eV) y un haz de iones Ar de baja energía. Para la calibración de la energía se
usó la energía de enlace de referencia del carbono (C - C) del nivel del fotoelectrón C 1s a
una energía 284.8 eV. La presión residual dentro de la cámara de análisis se mantuvo en
el rango de 10−9 mbar (UHV).
2.3. Difracción de rayos X (XRD)
En física del estado sólido, cuando los átomos de los elementos que componen un
material están ordenados según una estructura periódica, decimos que el material es cris-
talino. Este es, por ejemplo, el caso de la sal común. La sal (Cloruro sódico, NaCl) está
compuesta por un catión de sodio (el sodio aporta un electrón) y un anión de cloro (el
cloro recibe un electrón) unidos mediante el enlace iónico. La sal tiene una estructura cris-
talina cúbica centrada en las caras, donde cada átomo de sodio y cloro están ordenados
periódicamente situándose en puntos imaginarios que llamamos red cristalina (ver ﬁgura
2.2).
Figura 2.2: Estructura cristalina de la sal. En azul se representan los cationes de sodio
(Na+) y en verde los aniones de Cloro(Cl−).
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La celda unidad se deﬁne como la mínima unidad que, repetida a lo largo del espacio,
compone todo el cristal. Los planos paralelos que interceptan la celda unidad se usan para
deﬁnir direcciones, así como distancias dentro del cristal y se identiﬁcan por los denomi-
nados índices de Miller, h, k, y l. El fenómeno de la difracción se basa en la coherencia de
dos o más ondas en el espacio. En el caso de la difracción de rayos X, la ondas de rayos X
son dispersadas por los átomos de la estructura cristalina. Ya que éstos están ordenados
de una forma periódica, la dispersión de los rayos X producirá interferencia constructiva
en los puntos del espacio donde las ondas difractadas estén en coherencia de fase. Por lo
tanto, dentro de este espacio, habrá puntos privilegiados donde se observe la difracción.
A este espacio se le denomina red recíproca, puesto que cada red cristalina tiene asociada
una única red recíproca. En el caso de los rayos X, la longitud de onda utilizada corres-
ponde generalmente a 1.5406 Å(Cu Kα) y es similar a la distancia entre átomos, siendo las
nubes electrónicas de los mismos quienes interaccionan con el campo eléctrico oscilante,
dispersando la radiación incidente y produciendo por tanto, interferencia constructiva pa-
ra ciertos ángulos preferentes. La difracción entre los planos cristalinos presenta máximos
de intensidad para ciertos ángulos entre el haz incidente y la muestra, y la diferencia de
caminos ópticos se describe mediante la ley de Bragg (ecuación 2.1):
2d(hkl)sen(θ) = nλ (2.1)
donde θ es el ángulo que forma el haz incidente y la familia de planos (hkl) para el que
se da una interferencia constructiva, d(hkl) es la distancia interplanar, n es el orden de la
difracción y λ la longitud de onda de la radiación incidente [15]. Los ángulos determinados
por la distancia entre los planos que deﬁnen la red cristalina son característicos para cada
sólido ordenado, de manera que un patrón de difracción proporciona información de la
estructura cristalina. La posición angular de los máximos de difracción se relaciona con los
parámetros de la celda unidad, mientras que las intensidades reﬂejan la simetría de la red
y la densidad electrónica dentro de la celda unidad [16].
2.3.1. Equipo utilizado y condiciones de medida
El difractómetro consiste en un tubo de rayos X, un portamuestras plano con la
muestra centrada en el centro óptico de un goniómetro y un detector colocado sobre el borde
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del sistema angular. El número de cuentas obtenidas por unidad de tiempo es proporcional a
la intensidad de radiación incidente. Esta intensidad, se representa gráﬁcamente en función
del ángulo θ, dando lugar al difractograma de rayos X. El estudio por difracción de rayos X
de las muestras se realizó con un equipo Philips X'Pert MPD en conﬁguración theta-2theta
(1.5406 Å, Cu Kα). Dispone, además, de un horno Nabertherm, una estufa Heraeus, un
equipo de ultrasonidos para la dispersión de suspensiones, una ultra-centrífugadora Heraeus
y un sistema completo para la extracción y ﬁltrado de fracciones ﬁnas de las muestras. El
tubo emisor de rayos X permanece ﬁjo y es el portamuestras el que gira un ángulo θ mientras
que el detector lo hace un ángulo 2θ (ﬁgura 2.3). De esta manera, el detector y el tubo
de radiación se mantienen siempre en posición especular con respecto al portamuestras. El
tratamiento de datos se realizó con el software X'Pert Highscore version 2.2a que controla
el programa y la adquisición de datos. La identiﬁcación de las fases cristalinas se realizó
mediante comparación con los patrones de la base de datos del Joint Committee on Powder
Diﬀraction Standards (JCPDS), así como de la base de datos Powder Diﬀraction File -
2 release 1999 (International Centre for Diﬀraction Data).
Figura 2.3: Modo de operación θ-2θ del difractómetro.
Cuando los tamaños del cristal están por debajo de 1000 Å, se produce un ensan-
chamiento de los picos difractados. La anchura a mitad de altura del máximo de difracción
puede ser relacionada con el tamaño del dominio de coherencia o tamaño del cristal. Esta
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expresión viene dada por fórmula de Scherrer (ecuación 2.2 [17]).
S =
Kλ
(βobs − βstd)cosθ (2.2)
donde S es el tamaño medio del cristal, K una constante numérica relacionada con la
forma del cristal que suele tener un valor típico de 0.93, λ la longitud de onda de los rayos
X utilizados, βobs la anchura a media altura (FWHM) del pico a estudiar (en radianes),
βstd la anchura debida al instrumento utilizado (en radianes) y θ el ángulo de Bragg (en
radianes).
2.4. Elipsometría espectroscópica de ángulo variable
La elipsometría es una técnica óptica no destructiva que usa luz polarizada para ca-
racterizar superﬁcies o láminas delgadas. La elipsometría puede proporcionar información
sobre la composición química, espesor, cristalinidad, concentración de dopado, conductivi-
dad eléctrica, rugosidad superﬁcial, así como otras propiedades. Su gran sensibilidad deriva
de la determinación del cambio de fase relativo que sufre un rayo polarizado al reﬂejarse,
siendo más sensible que una medida normal de reﬂectancia, que sólo mide cambios en la
intensidad relativa de la luz reﬂejada con respecto a una muestra de referencia. Cuando
la luz incide sobre una superﬁcie, parte se reﬂeja, parte se transmite y parte de absorbe.
Estos fenómenos pueden ser especulares o difusos. La señal medida por la elipsometría
(ya sean en reﬂexión o en transmisión), corresponde únicamente a las componentes es-
peculares. Dado que la elipsometría mide el cociente entre dos valores, es muy robusta,
precisa y reproducible. Además, esta característica le permite también ser insensible a las
ﬂuctuaciones (de la lámpara, del aire debido a la temperatura, etc). La elipsometría mide
cómo las componentes polarizadas de la luz p- y s- (con p y s, la componente paralela y
perpendicular, respectivamente, al plano de incidencia) cambian tras la reﬂexión o la trans-
misión en relación entre sí. De esta forma, el haz de referencia es parte del experimento.
En general, la luz utilizada puede ser: 1) luz circularmente polarizada (las componentes
del campo eléctrico, Ex e Ey son iguales y con un desfase múltiplo de pi/2 grados) o 2)
luz linealmente polarizada (Ex e Ey, son iguales y con un desfase múltiplo de pi). La luz
incidente se reﬂeja o transmite sobre la muestra cambiando su polarización (normalmente,
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Ex e Ey no serán iguales y formarán un ángulo diferente de 45 grados, por lo que formarán
una elipse y de ahí el nombre de elipsometría) que es medida a la salida. Este cambio en el
estado de polarización de la luz reﬂejada o transmitida (dependiendo del tipo de medida)
se realiza a través de la obtención de dos valores experimentales, Ψ y ∆. Estos valores están
relacionados con los coeﬁcientes de reﬂexión de Fresnel, rp y rs para las componentes de
la luz polarizada paralela y perpendicular, respectivamente, y dados por la ecuación 2.3:
ρ =
rp
rs
= tan(Ψ)ei∆ (2.3)
En la ﬁgura 2.4 se muestra un esquema de la medida de elipsometría. De forma
general, la luz incidente y la reﬂejada muestran una polarización lineal y elíptica, respec-
tivamente.
Figura 2.4: Esquema de una medida de elipsometría. La luz incidente está linealmente
polarizada y la reﬂejada elípticamente polarizada.
Los componentes principales de un elipsómetro son: fuente de luz, polarizador, mues-
tra, analizador de polarización y detector. La conﬁguración común de un elipsómetro in-
cluye un analizador giratorio, un polarizador rotativo, un compensador giratorio y un
modulador de fase. Además, el elipsómetro utilizado en esta tesis dispone de un autorre-
tardador, que aumenta la sensibilidad cuando el parámetro elipsométrico ∆ es 0◦ ó 180◦,
además de permitir hacer medidas de depolarización (porcentaje de luz no polarizada que
llega al detector).
Normalmente, las propiedades ópticas del material no se obtienen de forma direc-
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ta una vez realizadas las medidas experimentales. Es, por tanto, necesario establecer un
modelo teórico que permita extraer la información de la función dieléctrica a partir de los
parámetros elipsométricos, Ψ y ∆, medidos experimentalmente. Estos modelos permiten
calcular las propiedades físicas y ópticas que caracterizan el material que se está estudian-
do: espesor, índice de refracción complejo, etc. Sólamente, en los casos en los que la luz
proviene de la reﬂexión de una única superﬁcie, se pueden obtener directamente la función
dieléctrica a través de la inversión directa. Por otro lado, es en la determinación del mo-
delo teórico, donde reside la complejidad del uso de esta técnica de caracterización. Es, por
tanto, siempre recomendable obtener el máximo de información de la muestra mediante
otras técnicas de caracterización (difracción por rayos X, espectroscopía de fotoelectrones
emitidos, etc.) para así, poder elaborar un modelo que se ajuste a los datos experimentales
y que tenga sentido físico.
Por otro lado, la bondad del ajuste en elipsometría se mide a través del error cuadrá-
tico medio ECM o MSE (del inglés, Mean Square Error). El ECM es un estimador que
mide el promedio de los errores al cuadrado. Es decir, la suma promedio de las diferencias
entre los valores experimentales y los ajustes al cuadrado. El ECM está relacionado con
χ2 de la siguiente forma:
ECM =
√
1
2N −Mχ
2 (2.4)
donde N es el número de datos (pares de puntos Ψ y ∆) y M el número de pará-
metros variables del modelo. En general, cuanto menor sea el valor del ECM mejor será
el ajuste, siendo 0 el valor de un ajuste perfecto. Sin embargo, en la práctica siempre se
encuentran valores mayores del ECM debidos tanto al error experimental como al mode-
lo propuesto. Por ejemplo, para estructuras simples, como un substrato de silicio con su
capa nativa de óxido de silicio de unos 2.5 nm, mediante el software de J.A. Woollam
(V.A.S.E) se obtiene un ECM ≈ 4. Para estructuras más complejas como multicapas, o
láminas nanoestructuradas, valores para el ECM por debajo de 10 son aceptables.
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2.4.1. Deﬁniciones previas
Las constantes ópticas de un material se pueden presentar a través del índice de
refracción complejo n˜, o bien a través de la función dieléctrica compleja . Si bien, el
índice de refracción complejo se asocia a cómo cambia la luz dentro del material, la función
dieléctrica compleja representa cómo el material se comporta frente a la luz incidente. El
índice de refracción complejo n˜ así como la función dieléctrica compleja  están relacionadas
según las siguientes ecuaciones:
n˜ = n+ ik =
√
 =
√
1 + i2 (2.5)
1 = n
2 − k2 (2.6)
2 = 2nk (2.7)
n =
√
||||+ 1
2
(2.8)
k =
√
|||| − 1
2
(2.9)
Por otro lado, la longitud de onda de la luz así como su energía (electrón-voltios, eV) están
relacionadas mediante la ecuación:
E = hν =
hc
λ
; λ(nm) =
1240
Energia(eV )
; Energia(eV ) =
1240
λ(nm)
(2.10)
2.4.2. Modelo de Cauchy
El modelo de Cauchy es un modelo para simular el comportamiento de materiales
dieléctricos cuyo índice de refracción sigue la ley de dispersión de Cauchy y al que se
acompaña de una absorción del tipo Urbach [18,19].
n˜ = n+ i · k (2.11)
n(λ) = An +
Bn
λ
+
Cn
λ
(λ en µm) (2.12)
k(λ) = α · eβ(1,24µm( 1λ− 1γ )) (λ en µm) (2.13)
donde n˜ es el índice de refracción complejo, n el índice de refracción, k el coeﬁciente de
extinción, A B y C parámetros, α la amplitud del coeﬁciente de extinción, β el exponente,
y γ el borde de absorción.
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2.4.3. Modelo Gaussiano
Como su propio nombre indica, el modelo gaussiano está basado en una función de
tipo gaussiana para 2 con consistencia Kramers-Kronig para 1. La función gaussiana se
aproxima rápidamente a valores nulos cuando nos alejamos del centro de la distribución.
El modelo gaussiano está dado por:
 = 1 + i · 2 (2.14)
2(E) = A · exp
(
−
(
E − En
σ
)2)
−A · exp
(
−
(
E + En
σ
)2)
(2.15)
σ =
Br
2
√
ln(2)
(2.16)
donde, A, En y Br denotan la amplitud, posición y anchura a media altura (FWHM)
de la función gaussiana, respectivamente, y 1 se calcula usando la relaciones de Kramers-
Kronig [20].
2.4.4. Modelo de Tauc-Lorentz
El modelo de Tauc-Lorentz combina una función de tipo lorentziana con una absor-
ción (cerca del borde de absorción) según la fórmula de Tauc-Lorentz mediante una función
a trozos. El modelo es de amplia utilidad para materiales amorfos o nanocristalinos cerca
del borde de absorción [21,22]. El modelo de Tauc-Lorentz está dado por:
 = 1 + i · 2 (2.17)
2(E) =
AEnBr(E − Eg)2
(E2 − E2g )2 +B2rE2
· 1
E
E > Eg (2.18)
2 = 0 E ≤ Eg (2.19)
donde, A, En, Eg y Br denotan la amplitud, posición, energía de la banda prohibida
y anchura a media altura (FWHM), respectivamente, de la función Tauc-Lorentz y 1 se
calcula usando las relaciones de Kramers-Kronig [20].
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2.4.5. Modelo de Cody-Lorentz
El modelo de Cody-Lorentz está basado en una absorción del tipo Cody [23], com-
binada con una función lorentziana. El modelo de Cody-Lorentz aporta también una ab-
sorción del tipo Urbach en el borde de la banda prohibida, permitiendo así, tener más
ﬂexibilidad para ajustar la forma del mismo. Al igual que el modelo de Tauc-Lorentz, el
modelo de Cody-Lorentz es de amplia utilidad para materiales amorfos o nanocristalinos
cerca del borde de absorción, permitiendo un ajuste mucho más ﬁno del mismo. El modelo
de Cody-Lorentz está dado por:
 = 1 + i · 2 (2.20)
2(E) =
E1
E
exp
(
(E − Eg − Et)
Eu
)
0 < E ≤ (Eg + Et) (2.21)
2 = G(E)L(E) =
(E − Eg)2
(E − Eg)2 + Ep ·
AEnBrE
(E2 − Eg)2)2 +B2rE2
E > (Eg + Et) (2.22)
E1 = (Eg + Et)G(Eg + Et)L(Eg + Et) (2.23)
donde (Eg + Et) es la frontera entre la absorción del tipo Urbach y las dadas por el
producto de G(E) (absorción del tipo Cody) y L(E) (absorción del tipo Lorentz); A, En,
Eg y Br denotan la amplitud, posición, energía de la banda prohibida y anchura a media
altura (FWHM), respectivamente; y Et, Ep y Eu son parámetros que modiﬁcan la forma
del borde de absorción. 1 se calcula usando la relaciones de Kramers-Kronig [20].
2.4.6. Equipo utilizado y condiciones de medida
La medidas de elipsometría se realizaron mediante un elipsómetro espectroscópico
de ángulo variable VASE de la marca J.A. Woollam en el rango 0.7-5 eV. El elipsómetro
combina un analizador rotatorio junto con un autorretardador. Para realizar las medidas se
utilizó una ﬁbra diseñada para obtener una buena señal en el ultravioleta, la cual presenta
una fuerte absorción en el rango 0.93-1.17 eV (1350 - 1450 nm). Por ello, se evitó tomar
datos entre esos puntos para evitar artefactos en la medida. Las condiciones de medida
han variado de unas muestras a otras por lo que se especiﬁcarán en cada sección.
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2.5. Espectroscopía micro-Raman confocal
La espectroscopía micro-Raman es una técnica fotónica de alta resolución no destruc-
tiva, que permite identiﬁcar materiales y compuestos orgánicos e inorgánicos sin modiﬁcar
la muestra. La técnica consiste en hacer incidir un haz de luz monocromática sobre una
muestra, produciéndose una dispersión de la luz. Una pequeña parte de esta luz se dispersa
inelásticamente sufriendo cambios en la frecuencia que son característicos de cada material
e independientes de la luz incidente. La luz que se dispersa sin cambios en la frecuencia
(dispersión elástica) se denomina dispersión Rayleigh y no aporta información sobre la
muestra. La dispersión Raman (cambio en la frecuencia) proporciona información estruc-
tural de la muestra. De esta manera, estudiando la luz dispersada se pueden identiﬁcar los
materiales a estudiar.
Los átomos enlazados químicamente para formar moléculas y/o redes cristalinas
están sometidos a constantes movimientos rotacionales y vibracionales. Estas oscilaciones
se realizan a frecuencias bien determinadas por la masa de las partículas que intervienen y
por el comportamiento dinámico de los enlaces existentes. A cada uno de los movimientos
vibracionales y rotacionales de la molécula le corresponde un valor determinado de la
energía molecular. La dispersión inelástica Raman puede ser de dos tipos: a) Dispersión
Raman Stokes, si se produce una transferencia de energía desde el fotón a la molécula, de
manera que el fotón dispersado posee menor número de onda que el incidente. En este caso,
la molécula salta a un nivel de energía no permitido y se desexcita a un nivel de energía
mayor al inicial; b) Dispersión Raman Anti-Stokes, en el que la molécula transﬁere energía
al fotón, de manera que el fotón dispersado posee mayor número de onda que el incidente.
Esto se debe a que inicialmente la molécula se encontraba en un nivel energético mayor
que el correspondiente al fundamental y tras el choque pasa al fundamental. El espectro
Raman recoge estos fenómenos representando la intensidad óptica dispersada en función
del número de onda normalizado al que se produce. Los procesos Stokes y Anti-Stokes son
simétricos.
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2.5.1. Equipo utilizado y condiciones de medida
La caracterización mediante espectroscopía Raman confocal se realizó mediante un
equipo Witec ALPHA 300 RA, que posee un láser de excitación de Nd:YAG de longitud de
onda 532 nm, un objetivo de 100× con una apertura numérica AN=0.9 y un espectrómetro
de ultra alto rendimiento (red de difracción de 600 líneas/mm) con una CCD de 1024×1024
píxeles. La potencia del láser es regulable de manera que se ajuste a las características
de cada material y así poder minimizar los efectos de calentamiento sobre las muestras.
El tamaño del punto láser para este objetivo es de aproximadamente unos 700 nm. La
resolución óptica del microscopio confocal está limitada a 360 nm en la dirección lateral
y 500 nm en el eje vertical; mientras que la espectral, está en ≈ 0.02cm−1. Las muestras
se montan sobre una plataforma piezoeléctrica que tiene una precisión de posición lateral
de 4nm y 0.5mm en vertical. La mesa de escáner piezoeléctrica permite desplazamientos
en tres dimensiones con pasos de 3nm. Esto permite realizar mapas Raman automatizados
tomando espectros individuales para cada punto de la muestra a estudiar.
2.6. Microscopía electrónica de transmisión de alta resolu-
ción (HRTEM)
La técnica de HRTEM (del inglés, High Resolution Transmission Electron Micros-
copy) permite caracterizar la estructura cristalina de materiales con resolución atómica. En
esta técnica, un haz de electrones de alta energía (cientos de keV), emitido por un cañón
en condiciones de alto vacío, incide sobre la muestra a analizar. Los electrones pueden ser
dispersados, absorbidos o transmitidos a través de la muestra. El análisis de los electrones
transmitidos permite extraer información estructural sobre el material bajo análisis. Ésta
es una de las técnicas más utilizadas en cristalografía, permitiendo estudiar diferentes as-
pectos de la muestra inspeccionada como la morfología, presencia de defectos y/o estados
de aglomeración.
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2.6.1. Equipo utilizado y condiciones de medida
Se utilizó un microscopio Philips Tecnai 20F FEG operado a 200kV y equipado con
un espectrómetro de dispersión de energía de rayos X (EDX, del inglés Energy-dispersive
X-ray spectroscopy). Al tener un módulo de barrido, puede trabajar en modo transmisión
(TEM, del inglés Transmission Electron Microscopy) y en modo Barrido-Transmisión
(STEM, del inglés Scanning transmission electron microscope). Está equipado con un
detector de campo oscuro anular de alto ángulo (HAADF, del inglés high-angle annu-
lar dark-ﬁeld) para hacer imágenes de contraste Z (el contraste de la imagen depende
directamente del número atómico).
2.7. Magnetometría SQUID
Los dispositivos superconductores de interferencia cuántica o SQUID (del inglés,
Superconducting Quantum Interference Devices) consisten en dos superconductores sepa-
rados por ﬁnas capas aislantes, que forman dos uniones Josephson paralelas. El efecto
Josephson es un efecto físico que se maniﬁesta por la aparición de una corriente eléctrica
(transportada por pares de electrones, los llamados pares de Cooper) por efecto túnel entre
dos superconductores separados. Los sistemas SQUID se pueden conﬁgurar como magne-
tómetros, capaces de detectar campos magnéticos extremadamente pequeños, del orden de
10−14 T. Si en un dispositivo SQUID se mantiene una corriente constante de polarización,
el voltaje medido oscila con los cambios de fase en las dos uniones, los cuales, dependen de
la variación del ﬂujo magnético. La medida de las oscilaciones, permite evaluar el cambio
de ﬂujo que se ha producido.
En esta tesis, la técnica de SQUID se ha usado para realizar medidas de ciclos de
histéresis de materiales ferromagnéticos. Cuando a un material ferromagnético (por de-
bajo de su temperatura de Curie), se le aplica un campo magnético creciente, Bap, su
imantación (momento dipolar magnético por unidad de volumen) crece desde 0 hasta la
saturación Ms, ya que todos los dominios magnéticos están alineados. Así, se obtiene la
curva de primera imantación. Posteriormente si Bap se hace decrecer gradualmente hasta
anularlo, la imantación no decrece del mismo modo, ya que la reorientación de los dominios
no es completamente reversible, quedando una imantación remanente MR: el material se
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ha convertido en un imán permanente. Si invertimos Bap, conseguiremos anular la imanta-
ción con un campo magnético coercitivo Bc. El resto del ciclo se consigue aumentando de
nuevo el campo magnético aplicado. Este efecto de no reversibilidad se denomina ciclo de
histéresis. El área incluida en la curva de histéresis es proporcional a la energía disipada
en forma de calor en el proceso irreversible de imantación y desimantación. Si éste área
es pequeña, las pérdidas de energía en cada ciclo será pequeña, y el material se denomina
magnéticamente blando (campo coercitivo del orden de 10−4-10−7 T). Por el contrario, si
el área encerrada es grande, las pérdidas de energía en cada ciclo serán altas y el material
se denomina magnéticamente duro (campo coercitivo del orden de 10−1-10 T). En la ﬁgura
2.5 se representa un ciclo de histéresis completo así como dos ejemplos para una material
blando y duro.
Figura 2.5: Ciclo de histéresis completo, así como dos ejemplos para un material blando
(Bc ≈ 10−4-10−7 T) y duro (Bc ≈ 10−1-10 T).
Los materiales magnéticos blandos, se caracterizan por su fácil imantación y desiman-
tación. Esto permite su utilización en circuitos magnéticos para aplicaciones de corriente
alterna: transformadores, generadores, motores, etc. y también en otras aplicaciones donde
el material debe desmagnetizarse con facilidad, como relés, electroimanes, accionamiento
de servoválvulas, etc. Por el contrario, un material magnético duro resulta difícil de des-
imantar (imán permanente), aún en presencia de campos H grandes de sentido contrario.
Un imán permanente proporciona un campo magnético al exterior, al igual que una bobina
por la que circula corriente. Gracias a ello, los materiales magnéticos duros se emplean en
la construcción de motores eléctricos y generadores de corriente continua, así como para
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pequeños imanes en aplicaciones electrónicas (auriculares, altavoces, timbres de teléfonos,
cintas magnéticas, etc.).
2.7.1. Equipo utilizado y condiciones de medida
La medidas de las curvas de magnetismo en función de la temperatura (2 - 300K)
se realizaron con un magnetómetro SQUID comercial (Quantum Design, MPMS-XL5)
aplicando hasta 5 T en el plano de la lámina delgada. Para caracterizar la magnetización
en función de la temperatura, M(T), se realizan tres tipos de medidas: 1) Primeramente,
se enfría sin aplicar campo magnético hasta llegar a 2K para seguidamente realizar la
medida desde 2K hasta 300K manteniendo un campo constante de 10 mT. A esta medida
se le llama ZFC (del inglés, zero ﬁeld cooling); 2) Seguidamente, se enfría la muestra
manteniendo un campo constante de 5T hasta llegar a 2K, para seguidamente realizar la
medida desde 2K hasta 300k manteniendo un campo constante de 10 mT. A esta medida
se le llama FH (del inglés ﬁeld heating); 3) Tras la medida de FH, se mide desde 300
hasta 2K manteniendo un campo constante de 10 mT. A esta medida se le llama FC (del
inglés ﬁeld cooling). En los ciclos de histéresis presentados en esta tesis, se ha suprimido
la componente diamagnética proveniente del substrato de Silicio.
2.8. Fotoluminiscencia
La fotoluminiscencia es la propiedad que poseen determinados cuerpos para emitir
radiación luminosa (fotones) después de haber sido sometidos a una excitación óptica
externa. Normalmente, para la excitación (estimulación) se usan láseres y/o lámparas. El
proceso de excitación consiste en proporcionar energía a un electrón para que después
la libere de forma radiativa. Normalmente, el fotón que absorbe el electrón es de mayor
energía que el que emite, ya que existen procesos de pérdida de energía no radiativa a
través de la interacción con fonones (calentamiento del material). Este proceso se conoce
como downconversion (ejemplo: el electrón absorbe un fotón ultravioleta para emitir uno
rojo). Por otro lado, también pueden existir procesos no lineales en los que el elemento
puede absorber dos fotones de menor energía para luego emitir un fotón de mayor energía.
A este proceso se le llama upconversion (ejemplo: el electrón absorbe dos fotones rojos
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para emitir uno azul). Por otra parte, los niveles de energía de las tierras raras sufren un
desdoblamiento debido a la ruptura de la degeneración por parte de la repulsión electrónica
(interacción de Coulomb), el acoplamiento espín-órbita y el campo cristalino (efecto Stark),
tal y como se observa en la ﬁgura 2.6 para el caso del europio en el estado de oxidación 3+.
Esto da lugar a las diferentes transiciones en las tierras raras y que proporcionan emisión
a longitudes de onda discretas.
Figura 2.6: Representación esquemática de los niveles de energía del Eu3+ y sus desdobla-
mientos a causa de las diferentes interacciones (repulsión electrónica, acoplamiento espín-
órbita y campo cristalino). Adaptado de [1].
En esta tesis nos centraremos en dos tipos de emisión, la emisión excitónica (en
semiconductores), que será comentada más adelante en el capítulo 5, y la emisión de las
tierras raras, en concreto, el europio. Para más detalles teóricos acerca del proceso de
fotoluminiscencia se puede consultar la bibliografía [1].
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2.8.1. Equipo utilizado y condiciones de medida
El sistema empleado para medir la fotoluminiscencia es un sistema no comercial
y desarrollado por el grupo de investigación. El sistema se compone de dos láseres de
excitación (uno de ultravioleta de 355 nm y otro de argón (476, 488, 496 y 514 nm). Los
láseres se enfocan con un ángulo de 45◦ sobre la muestra (sistema no confocal). La emisión
se colima a través de un objetivo de microscopio, para luego volver a enfocarla sobre la
rendija de un monocromador. Al monocromador se conecta un fotomultiplicador (rango de
medida: 290 - 800 nm) y la señal del mismo se extrae a través de un ampliﬁcador del tipo
lock-in". El sistema permite realizar medidas tanto en el visible como en el infrarrojo,
puesto que el monocromador tiene dos redes de difracción (una de 300 líneas para el
infrarrojo y otra de 1200 líneas para el visible) y dispone de dos fotomultiplicadores, uno
de visible de rango 290 - 800 nm y otro de 950 - 1700 nm. En la ﬁgura 2.7 se presenta una
foto del sistema (vista superior) sobre la que se ha dibujado un esquema para representar
una medida estándar de fotoluminiscencia.
2.8.2. Equipo de Micro-fotoluminiscencia
El sistema de fotoluminiscencia explicado en la sección anterior tiene el inconveniente
de no ser confocal. Esto imposibilita poder observar la superﬁcie de la muestra, puesto que
el objetivo del microscopio se usa sólo para colimar la luz que emite la muestra. Además,
otro de los inconvenientes es que el diámetro del haz láser es del orden de 1mm, (el área de
excitación es de este orden), lo que imposibilita poder realizar medidas sobre estructuras
o materiales más pequeños de 1mm. Tras la experiencia aprendida durante una estancia
predoctoral en la Universidad Johannes Kepler (Austria) y para continuar la colaboración
en el campo de los materiales 2D, el doctorando diseñó, conﬁguró y puso a punto un nuevo
sistema confocal de micro-fotoluminiscencia, que permitió la caracterización de monocapas
y bicapas de WSe2. En concreto, el sistema desarrollado permite observar mediante una
cámara, la superﬁcie de la muestra a analizar. El diámetro del punto láser, así como la
resolución espacial de la medidas en x e y, es de 1 µm cuando se usa un objetivo de
100X (Mitutoyo M Plan APO NIR). El sistema está diseñado para poder usar objetivos de
diferentes aumentos, siempre que estén corregidos al inﬁnito y trabajar con láseres en visible
(desde el rango de 400-700 nm). La muestra se monta sobre unos microposicionadores
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Figura 2.7: Fotografía del sistema de fotoluminiscencia (vista superior) sobre el que se ha
dibujado un esquema para representar el experimento.
(controlados por software) que permiten desplazar la muestra en pasos de 200 nm en
cualquiera de los tres ejes (x, y, z). El la ﬁgura 2.8 se puede observar una fotografía del
sistema experimental (vista superior) donde se ha dibujado un esquema para representar
un experimento de micro-fotoluminiscencia.
Mediante un espejo abatible, la imagen de la muestra cuando se ilumina con luz
blanca, puede ser desviada hacia una cámara CCD, junto con el haz láser reﬂejado en la
superﬁcie de la muestra. Esto permite posicionar el punto de excitación/medida con una
resolución lateral de 1 µm. Para realizar una medida espectroscópica, se baja el espejo
abatible y se apaga la fuente de iluminación (luz blanca). Se regula la potencia del láser de
excitación y la señal emitida por la muestra (fotoluminiscencia) se colecta y enfoca sobre
una ﬁbra; la señal se guía por la ﬁbra hasta el espectrógrafo y ﬁnalmente a la CCD. El
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Figura 2.8: Fotografía del sistema de micro-fotoluminiscencia (vista superior) sobre el que
se ha dibujado un esquema para representar el experimento.
sistema es capaz de medir tanto en el visible como en el infrarrojo sin más que cambiar la
ﬁbra y la red de difracción del espectrógrafo.
2.9. Preparación de cristales bidimensionales de WSe2
Las muestras con cristales 2D de WSe2 (estructura de monocapa representada en la
ﬁgura 2.9 c)) se preparan mediante la técnica de exfoliación mecánica. Si bien es cierto que
en los últimos años han evolucionado los métodos para depositar materiales 2D [24], a día
de hoy, la calidad de los cristales obtenidos mediante la técnica de exfoliación mecánica es
aún superior, en términos de conductividad electrónica y emisión óptica.
Para la exfoliación del material 2D,WSe2 en este caso, se partió de un cristal comer-
cial estratiﬁcado en la dirección (001) de WSe2 (2D semiconductors, Inc.). El proceso de
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exfoliación se realiza sobre substratos comerciales de silicio, que tienen una capa de óxido
de silicio SiO2 de 280 nm de espesor. Esta capa de SiO2 posee muy baja rugosidad superﬁ-
cial, con un valor pico-pico de ≈ 1 nm. Los substratos se limpian mediante tratamiento con
acetona, 2-propanol y agua desionizada (10 minutos cada uno). Una vez que los substratos
han sido limpiados, se procede a la fabricación de una máscara con fotoresina mediante
litografía óptica para, posteriormente, depositar en una evaporadora una capa de de Cr/Au
de 10nm/40nm de espesor. A continuación, se elimina la fotoresina mediante tratamiento
con acetona, resultando, ﬁnalmente, una distribución de marcadores de Cr/Au, replicando
el patrón utilizado en la máscara óptica utilizada.
En la ﬁgura 2.9 a) se puede observar un substrato donde se han depositado mar-
cadores y posteriormente, transferido materiales 2D. Por otro lado, en la ﬁgura 2.9 b) se
observa un cristal transferido de WSe2 (estructura de monocapa representada en la ﬁgura
2.9 c)) con sus diferentes zonas, monocapa (1C), bicapa (2C), tricapa (3C) y tretacapa
(4C).
Posteriormente, se procede nuevamente a limpiar los substratos mediante acetona,
2-propanol y agua desionizada (5 minutos cada uno) más un tratamiento ﬁnal en plasma de
oxígeno (sistema comercial de 200 W) de 10 minutos, con el ﬁn de eliminar residuos y me-
jorar la adherencia del material 2D al substrato [25]. Para obtener las monocapas/bicapas,
el procedimiento general consiste en ir dividiendo un cristal masivo tipo vdW, utilizando
una cinta adhesiva (ﬁgura 2.10 a)). Seguidamente, la cinta adhesiva, conteniendo múltiples
cristales 2D de diferentes espesores, se pone en contacto con los substratos y se presiona
ligeramente (ﬁgura 2.10 b)). A continuación, se levanta muy lentamente la cinta (ﬁgura
2.10 c)). En general, no hay leyes escritas sobre el procedimiento de la exfoliación mecá-
nica y al ﬁnal se requiere un cierto nivel de maestría, aunque sí que hay directrices para
conseguir mejores resultados [26].
30
2.10.Depósito de capas atómicas (ALD)
Figura 2.9: Imagen de microscopio de a) un substrato con marcadores de Au preparados
por litografía óptica y depósito de Cr/Au (números y cruces en amarillo) donde se han
trasferido cristales 2D, b) Cristal transferido de WSe2 con sus diferentes zonas, monocapa
(1C), bicapa (2C), tricapa (3C) y tretacapa (4C). c) Estructura de una monocapa de WSe2.
En amarillo se representan los átomos de Selenio (Se) y en verde los de Tungsteno (W)
2.10. Depósito de capas atómicas (ALD)
El depósito de capas atómicas o ALD (del inglés, Atomic Layer Deposition) es una
técnica química de deposición de láminas delgadas de óxidos con un control de su espesor
en el rango de la monocapa. En particular, la técnica ALD es considerada una subclase de
las técnicas de deposición química de vapor o CVD (de sus siglas en inglés Chemical Vapour
Deposition). Para realizar los depósitos mediante la técnica de ALD se usan dos compuestos
químicos en fase gaseosa, típicamente llamados precursores, los cuales se introducen en la
cámara de crecimiento secuencialmente. Los precursores se disocian al entrar en contacto
con la muestra, que se encuentra a una temperatura dada, para reaccionar entre ellos dando
lugar a la formación de una lámina delgada, cuyo espesor se controla mediante el número
de pulsos de cada uno de los precursores. Las condiciones de depósito (temperatura del
substrato y relación de ﬂujo de los precursores) se pueden optimizar para conseguir el
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Figura 2.10: Procedimiento general de exfoliación mecánica para la obtención de cristales
2D. a) Dividir el cristal 2D masivo entre dos tiras de cinta adhesiva unas 6 o 7 veces. b) La
cinta se pone en contacto con el substrato. c) La cinta se levanta muy lentamente dejando
eventualmente una distribución de cristales 2D de diferentes espesores sobre el substrato.
crecimiento de un óxido estequiométrico.
El ALD es considerado uno de los procesos fundamentales en la fabricación de dis-
positivos semiconductores, así como en la síntesis de nanomateriales [27]. Esta técnica se
utilizó para depositar Al2O3 sobre materiales 2D con la ﬁnalidad de encapsularlos. Antes
de realizar el depósito, las muestras se mantienen en condiciones de vacío (a una presión
base de 7 · 10−2mbar bajo un ﬂujo de N2 de 5sccm y a 473K de temperatura durante 30
minutos. Este procedimiento previo se realiza con el ﬁn de eliminar posibles contaminantes
de la superﬁcie. El depósito de alúmina se realiza a 473K y con un ﬂujo de 20sccm alter-
nando los precursores trimetilaluminio (TMA) durante 0.8s y agua (H2O) durante un 1s
(a esto se le denomina 1 ciclo), con un tiempo de espera entre ambos de 8s. El espesor de
la capa de Al2O3 se controla variando el número de ciclos.
2.11. Microscopio de fuerzas atómicas
El microscopio de fuerzas atómicas AFM (del inglés, Atomic Force Microscope) se
engloba dentro de la familia de los microscopios de barrido con punta (Scanning Probe
Microscopes, SPMs), que superan la resolución de los microscopios ópticos y evitan los
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efectos destructivos de otros métodos de alta resolución basados en haces de electrones. El
AFM es un instrumento mecano-óptico capaz de detectar fuerzas del orden de nanonewton
y se utiliza para estudiar propiedades de la superﬁcie de los materiales desde el nivel atómico
hasta el rango de las micras. El microscopio AFM consiste en una sonda, que es una punta
aﬁlada de sólo unas micras de largo y frecuentemente con un diámetro menor de 100 Å. La
punta se localiza en el extremo de un voladizo (cantilever en inglés) de entre 100 y 200µm
de longitud. Las fuerzas entre la punta y la superﬁcie causan la deformación elástica del
cantilever, y esta deﬂexión es medida por una detector cuando la punta barre la muestra.
La medida de las deﬂexiones del cantilever permite generar mediante un ordenador un
mapa de la topografía de la superﬁcie.
Existen diferentes tipos de fuerzas entre la punta y la muestra dependiendo de la
distancia entre estas, sin embargo, las más comúnmente utilizadas son las fuerzas de Van
der Waals. Existen tres modos de trabajo: a) modo contacto, donde la punta se mantiene
a unos pocos Å de la superﬁcie y la fuerza entre el cantilever y la muestra es repulsiva, b)
el modo de no contacto, donde la punta se mantiene en el orden de decenas a centenas de
Å de la superﬁcie y la fuerza interatómica entre el cantilever y la muestra es atractiva y c)
contacto intermitente o tapping, intermedio entre los dos anteriores.
2.11.1. Equipo utilizado y condiciones de medida
En este trabajo de tesis se ha utilizado un microscopio AFM modelo Agilent 5600
con la modalidad conductora (PtSi-FM, Nanoandmore). El sistema se utilizó en el modo
tapping y con puntas de silicio de una frecuencia de resonancia de alrededor de 300 KHz.
El análisis posterior se realizó mediante el procesamiento de datos con el software WSxM.
2.12. Litografía óptica
La litografía óptica fue la primera técnica establecida para la microestructuración de
dispositivos y hoy en día sigue siendo ampliamente utilizada debido a su simplicidad en
comparación con otras técnicas más complejas, como la litografía por haz de electrones EBL
(del inglés, Electron Beam Lithography). Otra de sus ventajas es que la litografía óptica
puede realizarse en condiciones ambientales, aunque normalmente, se trabaje dentro de
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sala blanca. Por otro lado, al tratarse de una tecnología óptica, la resolución está limitada
por el límite de difracción de la longitud de onda utilizada. El EBL sin embargo, alcanza
una resolución mucho más alta al trabajar con electrones. El procedimiento normal para
llevar a cabo la litografía óptica es el siguiente: 1) Se recubren las muestras con una
capa de fotorresina; 2)Las muestras se introducen en el equipo de litrograﬁado, el cual
dispone de un microscopio para alinear la máscara (patrón que queremos transferir a la
muestra) con la muestra; 3) Cuando el sistema máscara-muestra está alineado, se procede
a iluminar con luz ultravioleta (UV). La máscara consiste en una placa de cuarzo que
está estampada con un revestimiento de cromo formando un patrón, de manera que la
radiación UV sólo puede atravesar las zonas de cuarzo. Gracias a la irradiación de la luz
ultravioleta se modiﬁca la estructura química de la fotorresina, volviéndose sensible a una
solución química especíﬁca llamada revelador. El tipo de revelador que se debe utilizar
depende de la fotorresina utilizada. Existen dos tipos diferentes de fotorresina, positiva y
negativa. Con la fotorresina positiva se eliminan las zonas irradiadas con UV, mientras
que una fotorresina negativa conserva las zonas irradiadas, eliminando el resto. Una vez
que el patrón de la máscara ha sido transferido a la muestra, dependiendo de la aplicación
ﬁnal, se procedería a depositar metales (para deﬁnir contactos, por ejemplo) o procesos de
ataque físico/químico (en caso de utilizar el grabado obtenido como máscara). Finalizados
esos procedimientos, los restos de fotorresina se eliminan con acetona.
2.13. Deposición física de vapor mediante haz de electrones
y evaporación térmica
La evaporación de vapor es una técnica de depósito ampliamente usada en procesado
de dispositivos para depositar láminas delgadas metálicas. La idea básica consiste en ca-
lentar un material contenido en un crisol de cerámica hasta un punto donde la presión de
vapor es lo suﬁcientemente alta, de tal manera que, una cantidad considerable del material
se vaporiza. El material evaporado impacta en la superﬁcie de un substrato que se coloca
enfrentado al crisol. La evaporación del material puede realizarse mediante calentamiento
térmico o asistido por haz de electrones. Mediante el ajuste de la temperatura se puede
controlar la presión de vapor, y en consecuencia, la tasa de depósito. El sistema necesita
trabajar en condiciones de alto vacío dentro de la cámara para que ninguna otra partícula
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pueda interferir en el proceso de depósito y para evitar una posible contaminación.
2.13.1. Equipo utilizado y condiciones de medida
En esta tesis se ha utilizado una cámara de evaporación Balzers BAK 600 para la
metalización de los marcadores de Cr/Au (cromo/oro) sobre los substratos utilizados para
la exfoliación mecánica de los materiales 2D. La estructura Cr/Au es necesaria ya que la
adhesión de Au es pobre. El Cr actúa como una capa de adhesión entre el sustrato y el Au.
La presión de crecimiento utilizada fue de 10−6 mbar. El cañón de electrones se utiliza para
la evaporación de Cr mientras que el Au se evapora térmicamente. Las muestras se colocan
en la cámara mirando hacia abajo donde se encuentran los materiales para el depósito y
el proceso de depósito se automatiza mediante un controlador digital.
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Parte I
Óxidos de Europio
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Capítulo 3
Sintonizado de la emisión Eu3+ en
nanoláminas de sesquióxido de
europio a través de la modiﬁcación
del campo cristalino
3.1. Introducción
El óxido de europio es un material ampliamente conocido y utilizado. Es un ma-
terial dieléctrico que puede cristalizar en tres fases: cúbica, monoclínica y hexagonal. La
formación de las dos últimas, se producen a alta temperatura (monoclínica >1100◦ C, he-
xagonal >2040◦ C). Debido a su alta pureza monocromática, el óxido de europio se usa
comercialmente como fósforo rojo en Y2O3:Eu3+. Además, se pueden encontrar ejemplos de
compuestos de europio en numerosas aplicaciones en distintos campos, por ejemplo: apli-
caciones fotónicas [2830], como transistores de capa ﬁna de silicio policristalino de baja
temperatura en dispositivos de alto rendimiento [31], memorias de acceso aleatorio (RAM,
del inglés Random Access Memory) [31], en dispositivos de almacenamiento óptico [32],
en diodos emisores de luz nanocristalinos (LED's) [33,34], emisores rojos en pantalla ﬂuo-
rescentes [35] y recubrimientos fotoactivos [32]. El óxido de europio es, además, un óxido
metálico no tóxico [36], que presenta aplicaciones muy interesantes en el campo de la bio-
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medicina [3741]. Sin embargo, sus aplicaciones han estado generalizadas a su uso como
nanopartículas o nanocristales en la fase cúbica (fase de baja temperatura). Esto limita sus
posibilidades impidiendo, por ejemplo, usar los efectos del campo cristalino que alteran la
estructura de bandas de energía del material debido al efecto Stark. El uso y control de
este efecto permitiría modiﬁcar las propiedades emisoras del óxido de europio a través del
uso en sus fases cristalinas de alta temperatura. Es muy interesante por tanto, desarrollar
métodos para favorecer la formación de las fases de alta temperatura del óxido de europio
(monoclínica y hexagonal), a baja temperatura, que permitan ampliar su funcionalización
e integración en nuevas aplicaciones o en las ya existentes.
3.2. Preparación de las nanoláminas y descripción de los ex-
perimentos
Las nanoláminas fueron crecidas empleando el sistema experimental de PLD descrito
en la sección experimental. En este caso, se procedió a realizar el depósito en una conﬁgu-
ración fuera del eje, y se rotó el substrato para obtener un depósito más homogéneo. Las
condiciones de crecimiento son las siguientes: energía = (3,5 ± 0,2)[J/cm2]; frecuencia de
repeteción [Hz] = 10 Hz; presión base = (1,3 ± 0,2) · 10−6 mbar; temperatura = 294 K.
Para la calibración de las velocidades de crecimiento se procedió a depositar por separado
láminas de referencia, tanto de Eu2O3 como de Al2O3, utilizando las mismas condiciones.
Se diseñaron tres tipos de estructuras tal y como se indica en el esquema de la ﬁgura
3.1. Los subíndices de la nomenclatura indican si la estructura tiene capa protectora inferior
y/o superior, esto es, a la estructura de referencia, Eu00, se le asignan dos ceros ya que no
posee ni capa superior ni inferior de Al2O3, y por tanto la capa ópticamente activa de Eu2O3
se encuentra depositada directamente sobre el substrato de Silicio y expuesta al aire por la
parte superior. De la misma forma, Eu11 posee tanto una capa protectora superior de Al2O3
como inferior. Por último, Eu01 sólo posee la capa protectora superior. Los espesores de
las capas de Eu2O3, así como los de Al2O3 se ﬁjaron en 200 nm y 25 nm, respectivamente,
tras las medidas previas de calibración. La función de la capa protectora de Al2O3 es
doble. Por un lado, previene reacciones químicas y/o procesos de interdifusión que puedan
ocurrir tanto por la exposición atmosférica, como por el contacto con el substrato de
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silicio. Por otro lado, el depósito de las capas de Al2O3 tiene inﬂuencia sobre la formación
de la fase cristalina al realizar los experimentos de calentamiento, tal y como se verá más
adelante. Además, el Al2O3 depositado mediante PLD es un óxido denso que no muestra
señales de cristalización hasta temperaturas por encima de 900◦ C, es decir, es química
y estructuralmente muy estable hasta altas temperaturas y ópticamente transparente en
el rango visible, por lo que es adecuado para aplicaciones ópticas en nanoláminas [42, 43].
Los tratamientos de recocido se realizaron en un horno comercial convencional en aire. La
rampa de calentamiento se ﬁjó en 10◦ C/min y las muestras se mantuvieron durante 1h
a la temperatura ﬁnal. Primeramente, se calentaron a 300◦C para activar la emisión del
Eu3+ (1 hora) y posteriormente se aumentó la temperatura hasta 500◦ C, 700◦ C y 850 ◦
C, en diferentes ciclos.
Figura 3.1: Estructura de las nanoláminas depositadas en cada una de las muestras.
3.3. Caracterización composicional por XPS
Para obtener información acerca del estado de oxidación y la composición química
de las nanoláminas se usó espectroscopia de fotoelectrones emitidos por rayos X (XPS).
Para calibrar la energía se usó la señal del fotoelectrón C 1s a 284.6 eV, que se encuentra
de manera natural en la superﬁcie de las muestras cuando éstas se exponen al ambiente,
después del calentamiento, junto a grupos hidroxilo OH−1. La composición de las nanolá-
minas depositadas se determinó mediante estadística de espectros de las regiones de interés
(Eu3d, O1s y C1s). La muestra elegida para analizar fue la Eu00 por poseer únicamente
una película de Eu2O3 depositada sobre Si y no tener capa protectora superior de Al2O3.
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Las medidas se realizaron en profundidad sobre la muestra sin tratamiento térmico tras
un proceso de bombardeo iónico de Ar a baja energía (1 keV). Este procedimiento no sólo
consiguió eliminar la contaminación (carbono y agua adsorbida), sino que además permi-
tió aumentar la señal de la película del óxido de europio, puesto que estaba atenuada por
los contaminantes. Este efecto se debe principalmente a la sensibilidad superﬁcial de la
técnica de XPS, ya que su profundidad de sondeo se limita a una región de pocos nanó-
metros de espesor. Para determinar los estados de oxidación presentes en la película de
óxido de europio se procedió a tomar los espectros de alta resolución de los niveles nu-
cleares Eu3d y Eu4d. En la ﬁgura 3.2 se muestra el espectro de XPS para las energías
desde 1180 eV hasta 1125 eV y que corresponde con la zona de fotoemisión del Eu3d. Una
vez eliminadas las componentes satélite provenientes de la fuente de rayos X y el ruido de
fondo de tipo Shirley y tras la deconvolución de la señal, se observa cómo el espectro está
dominado por la emisión de dos picos pronunciados y centrados en 1134.8 eV y 1165.2 eV.
Estas contribuciones, correspondientes a los niveles nucleares 3d5/2 y 3d3/2, son atribuidas
a las componentes debidas al acoplamiento espín-órbita del óxido de europio en el estado
3+ [4447].
Además de los picos principales anteriormente mencionados, si nos ﬁjamos de nuevo
en la ﬁgura 3.2, se observan también dos pequeñas contribuciones situadas a energías de
enlace más bajas con respecto a las de Eu3+ y centradas en 1124.95 eV y 1154.14 eV. Estas
contribuciones se atribuyen al estado de oxidación 2+ del óxido de europio [47, 48]. Este
resultado se conﬁrma también gracias a las medidas de XPS correspondientes a la banda de
valencia (no se muestran), donde además de la emisión ancha situada desde 5 hasta 13 eV
(correspondiente a los niveles Eu3+ 4f (estructura multiplete) y al nivel O2p), se encuentra
una pequeña contribución situada en la energía de enlace de 2 eV y que es característica
del Eu2+ [47, 49]. Estos resultados, permiten concluir que las láminas de óxido de europio
están compuestas en su mayoría por Eu2O3 con una presencia menor de EuO. El origen
de la formación del EuO será discutido y analizado con detalle en el siguiente capítulo.
3.4. Caracterización óptica
Una vez que se caracterizó el estado químico de las películas de Eu2O3 se procedió
al estudio de su respuesta óptica mediante elipsometría espectroscópica. Las muestras se
42
3.4.Caracterización óptica
Figura 3.2: Espectro de XPS del nivel nuclear Eu3d de la nanolámina de Eu2O3 de la
muestra Eu00. Los puntos negros representan la medida experimental y la línea roja el
ajuste. Se muestran también las componentes deconvolucionadas correspondientes al Eu3+
(azul), Eu2+ (verde) y ruido de fondo (gris).
midieron con autoretardador en el rango 0.7 - 4 eV y a tres ángulos de incidencia, 60◦, 65◦
y 70◦. En la ﬁgura 3.3 se representan los valores experimentales de Ψ y ∆ para las tres
conﬁguraciones descritas en la ﬁgura 3.1, junto con los ajustes según los modelos para cada
caso.
El Eu2O3 en el visible así como en el infrarrojo cercano, se ajusta bien por un
modelo de Cauchy combinado con una absorción del tipo Urbach [19]. Para el Al2O3 se
usó un modelo de referencia (basado en Cody-Lorentz) donde el único parámetro a ajustar
es el espesor (para más detalles sobre los modelos, revisar la sección experimental). El
procedimiento que se realizó para ajustar los datos experimentales fue el siguiente: 1) De
la muestra Eu00 se obtuvieron los parámetros para el modelo de Cauchy para ajustar
la lámina de Eu2O3; 2) Con estos valores se procedió a ajustar tanto el espesor de la
capa de Eu2O3, como el de la capa superior de Al2O3 para la muestra Eu01; 3) De igual
forma se procedió con Eu11 para las tres capas; 4) El modelo de Cauchy para todas
las muestras fue reajustado partiendo de los valores preliminares obtenidos en los pasos
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Figura 3.3:Medidas experimentales de elipsometría Ψ y ∆ (puntos) para las muestras Eu00,
Eu11 y Eu01. Las líneas negras representan los ajustes obtenidos.
anteriores, obteniéndose así las constantes ópticas para las películas de Eu2O3 en cada
uno de los casos. Los ajustes, junto con las medidas experimentales, se muestran en la
ﬁgura 3.3. Como se puede observar, los ajustes son buenos si te tiene en cuenta que se
obtiene un error cuadrático medio de ECM ≈ 8. Aún así, se puede observar una ligera
y sutil desviación (ﬁgura 3.3) en los valores de Ψ que se aprecian más claramente en los
mínimos de la medida a 65◦. Esta pequeña diferencia se atribuye a que las nanoláminas de
Eu2O3 pueden presentar una pequeña componente de europio en el estado 2+ (EuO), tal y
como se vio en la caracterización química por XPS de la sección anterior. Para el caso que
nos ocupa, los ajustes presentan un error bajo, puesto que la absorción Urbach corrige en
parte esta pequeña contribución del EuO desplazando el borde de absorción a longitudes
de onda mayores. Tras estos resultados, cabe destacar la sensibilidad de las medidas de
elipsometría a los cambios de estado químico del material, tal y como será expuesto en el
capítulo 4. A partir de los ajustes a las medidas de elipsometría, se obtienen unos valores
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para los espesores de 200 ± 20 nm para las láminas de Eu2O3 y de 25 ± 5 nm para las
capas protectoras de Al2O3. En la ﬁgura 3.4 se representan los índices de refracción y
los coeﬁcientes de absorción de las nanoláminas de Eu2O3 para las diferentes muestras,
obtenidos tras los ajustes. Como se puede observar para todas las conﬁguraciones, las
láminas de Eu2O3 presentan una alta transparencia que se acentúa a partir de 500 nm
(y hasta el infrarojo cercano) donde el coeﬁciente de extinción (k) ≤ 0.01. Observando
con detalle la zona de 400-500 nm, se ve cómo k aumenta a medida que disminuimos la
longitud de onda (aumentamos la energía) debido a la proximidad del borde de absorción
del material en el UV cercano. Aún así, podemos concluir un valor de k ≤ 0.035 para
todo el rango visible e infrarojo cercano (400 - 1500 nm) y que no se aprecian diferencias
signiﬁcativas entre la absorción de las nanoláminas de las diferentes muestras, ya que,
típicamente, el error experimental para k es del orden de 0.01, del orden de las diferencias
entre las absorciones de las diferentes nanoláminas (ﬁgura 3.4).
Figura 3.4: Constantes ópticas (n y k) de la nanolámina Eu2O3 de las muestras (conﬁ-
guraciones) Eu00, Eu11 y Eu01, obtenidas tras los ajustes por el modelo de Cauchy. Las
líneas continuas representan los índices de refracción (n) y las de rayas los coeﬁcientes de
absorción (k).
Encontramos un comportamiento parecido cuando nos ﬁjamos en el índice de re-
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fracción, aunque, en este caso sí se aprecian diferencias claras en su comportamiento. Si
nos ﬁjamos en la ﬁgura 3.4, encontramos valores de 2.02 ± 0.01 para las láminas con la
conﬁguración Eu00 y de 2.06 ± 0.01 para las Eu11 y Eu01 (a 600 nm). Estos valores son
bastante altos en comparación con los valores de la alúmina (Al2O3), que tiene un índi-
ce de refracción de 1.66 ± 0.01 para las láminas protectoras depositadas en este estudio.
Este elevado contraste de índice nos permite obtener interferencias de gran magnitud en
las medidas de elipsometría (ﬁgura 3.3) y poder así calcular con bastante precisión las
constantes ópticas de la lámina de Eu2O3, así como los espesores de las capas de Al2O3.
Teniendo en cuenta que el error experimental para el índice de refracción (n) es también
de 0.01, tenemos que considerar como signiﬁcativas las diferencias en los valores del índice
de refracción de la conﬁguración Eu00 (2.02), con respecto a las conﬁguraciones Eu11 y
Eu01 (2.06). Esta diferencia se atribuye a una menor densidad óptica de material, que, en
general, se asocia también con una menor densidad (masa/volumen) del material [50,51].
3.5. Caracterización estructural y cristalina
La caracterización estructural e identiﬁcación de fases cristalinas de las muestras se
realizó mediante el análisis de difracción por rayos X (XRD). Las muestras se caracterizaron
antes y después de los tratamientos térmicos a las temperaturas de 500 ◦C y 850 ◦C. Para
las muestras sin recocer, los espectros de rayos X (no se muestran) no mostraron ningún
pico o señal de fases cristalinas para las láminas crecidas. Podemos concluir por tanto,
que las nanoláminas sin recocer son amorfas. Por otro lado, en la ﬁgura 3.5 se representan
los espectros de XRD obtenidos para cada una de las muestras después de realizar los
recocidos a las temperaturas de 500 ◦C (ﬁgura 3.5 a)) y 850 ◦C (ﬁgura 3.5 b)). En todas
las medidas se observa el pico del Si centrado en 33◦ correspondiente a la orientación (211) y
que proviene del substrato. Además, no se observan picos correspondientes a orientaciones
cristalinas del Al2O3, lo que demuestra que su estructura ha permanecido amorfa tras los
tratamientos térmicos. Este resultado está de acuerdo con otros trabajos [52]. Por tanto,
los picos restantes se deben únicamente a la cristalización de la película de Eu2O3. Más
concretamente, si nos ﬁjamos en las muestras recocidas a la temperatura de 500 ◦C (ﬁgura
3.5 a)), se pueden ver dos picos para la muestra Eu00, marcados con cuadrados negros,
uno a 28.50◦ y el otro en torno a 33.15◦, muy cerca del pico del substrato de Si. Estos
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picos corresponden a la fase cúbica del sesquióxido de europio, Eu2O3 (JCP-00-034-0392).
Por otro lado, en la muestra con la conﬁguración Eu11, además de los picos de la fase
cúbica, aparecen también dos pequeñas contribuciones en el la región 31-32◦, los cuales
corresponden con planos de la fase monoclínica del Eu2O3 (JCP-00-034-0072). Finalmente,
la conﬁguración Eu01 muestra únicamente los picos correspondientes a la fase monoclínica,
los dos más intensos en las orientaciones (003) y (310) y otros dos casi imperceptibles en
(401) y (4¯01).
Resumiendo, después de los tratamientos a 500 ◦C, la conﬁguración Eu00 sólo cris-
taliza en fase cúbica, para la Eu11 se observa que las dos fases cristalinas coexisten y la
Eu01 sólo cristaliza en fase monoclínica. A la vista de los resultados, podemos concluir
que la conﬁguración de las capas protectoras de alúmina inﬂuye determinantemente en la
estructura cristalina de de la nanolámina de Eu2O3 después de los tratamientos térmicos.
Por otro lado, si revisamos la literatura, vemos que para obtener la fase monoclínica en
cerámicas de Eu2O3, son necesarias temperaturas de recocido de unos 1100◦C [14]. Estos
resultados demuestran que, mediante el depósito de una capa protectora de Al2O3 se puede
inducir la formación de una fase monoclínica pura (recocido >1100◦C) a baja temperatura
(recocido = 500◦C) en láminas de Eu2O3.
Por último, hay que decir que, debido a la no sensibilidad de la ténica de XRD a las
fases amorfas, no podemos cuantiﬁcar la cantidad exacta de Eu2O3 que se encuentra en
fase cristalina y qué proporción del material sigue en el estado amorfo. En la literatura,
no existe suﬁciente información sobre la temperatura de cristalización del óxido de europio
en nanoláminas, por lo que no está claramente establecida. En láminas mesoporosas (lá-
mina sólida con poros de tamaño menores que 2 nm) de Eu2O3, se ha demostrado que la
cristalización puede ocurrir a temperaturas de 600◦C [53]. Sin embargo, la temperatura de
cristalización puede depender del método de depósito, de las condiciones de calentamiento,
del tipo de substrato, de las dimensiones de la lámina, etc, y podría, por tanto, ocurrir a
temperaturas más bajas.
En la ﬁgura 3.5 b) se representan los espectros de XRD obtenidos después del recocido
a 850◦C. Para esta temperatura, se observa cómo la conﬁguración Eu00 todavía muestra
los picos característicos de la fase cúbica, y sin embargo, se ve cómo en la región 31-32◦,
comienzan a aparecer picos correspondientes a la fase monoclínica. La conﬁguración Eu11
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Figura 3.5: Espectros de XRD para las diferentes conﬁguraciones tras los tratamientos de
calentamiento a 500 ◦C a) y 850 ◦C b). El pico centrado en 33◦ proviene del substra-
to de Si. Sólo el Eu2O3 cristaliza después de los tratamientos. Las posiciones marcadas
con cuadrados y rombos corresponden con orientaciones de la fase cúbica y monoclínica,
respectivamente.
presenta los mismos picos que aparecieron después del recocido a 500◦C, pero su intensidad
ha aumentado, lo que signiﬁca que su cristalinidad se incrementa con el recocido. El cambio
más signiﬁcativo, sin embargo lo observamos para la muestra Eu01. Para está lámina, se
observa que, además de los picos de la fase monoclínica, aparece un nuevo pico a 28.50◦
que corresponde con la fase cúbica, lo que puede signiﬁcar una cristalización de alguna
parte del material que permaneció amorfa durante el tratamiento a 500◦C.
Con el ﬁn de obtener una estimación de la evolución de las fases cristalinas, se
procedió a integrar las áreas bajo los picos. Hay que tener en cuenta que un análisis
cuantitativo de las láminas requeriría un estudio comparativo complejo (p. ej. Rietveld) que
tenga en cuenta los cambios de intensidad absolutos de cada una de las contribuciones. Sin
embargo, para este trabajo se propuso un análisis semi-cuantitativo para poder evaluar las
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variaciones relativas de composición cristalina entre las diferentes nanoláminas de Eu2O3.
Tras este procedimiento, el área bajo los picos de 28.50◦ y 33.15◦ se asoció al porcentaje
relativo de la fase cúbica y el área de los demás picos, al de la fase monoclínica. La
ecuaciones 3.1 y 3.2 son las que se han usado para calcular los porcentajes relativos de las
fases cristalinas:
%(fasecubica) ≈ 100× areacubica
areacubica + areamonoclinica
(3.1)
%(fasemonoclinica) = 100− %(fasecubica) (3.2)
El error del cálculo está en torno al 4% y se debe al error en los límites de integración
del pico. La tabla 3.1 muestra los porcentajes obtenidos para cada fase. Para la tempe-
ratura de 500◦C se observa claramente cómo la conﬁguración Eu00 sólo cristaliza en la
fase cúbica (recordemos que puede haber parte de la lámina de Eu2O3 que se encuentre
en fase amorfa y no haya llegado a cristalizar). Este resultado concuerda con la literatura,
donde se argumenta que la fase cúbica es estable a baja presión y temperatura [54, 55].
De esta forma, el comportamiento de Eu00 y Eu11, cuando incrementamos la temperatura
hasta 850◦C, sería coherente, ya que, la fase monoclínica es una fase que se forma a mayor
temperatura, y tanto Eu00 como Eu11 aumentan el porcentaje de fase monoclínica tras
el recocido a 850◦C. Por otro lado, volviendo a los resultados obtenidos a la temperatura
de 500 ◦C, tanto Eu11 (en un 25%) como Eu01 (en un 100%) presentan fase monoclínica.
Este resultado es interesante, puesto que signiﬁca la cristalización de una fase de alta tem-
peratura (≥ 1100◦C), a baja temperatura (500◦C) [54]. Para intentar comprender a qué
puede ser debido este fenómeno deberíamos retomar los resultados correspondientes a la
respuesta óptica de las láminas. En la ﬁgura 3.4 se observa que, tanto la nanolámina de
Eu2O3 de Eu11 como Eu01, presentaban mayor un índice de refracción (2.06) que estaba
asociado con una mayor densidad de la lámina de Eu2O3. Estas diferencias de partida en
la densidad, podrían explicar por qué al recocer a 500◦C en la conﬁguración Eu00 (menor
densidad) se forma la fase cúbica y en las conﬁguraciones Eu11 y Eu01 (mayor densidad),
la fase monoclínica, ya que, la densidad el Eu2O3 monoclínico (7.95 g/cm3) es mayor que
la del Eu2O3 cúbico (7.28 g/cm3). Por otro lado, tal y como se desprende de los resultados
de XPS, las láminas presentan restos de europio en el estado de oxidación 2+. Es decir, las
nanoláminas tienen trazas de EuO. Al realizar el tratamiento térmico a 500◦C, la muestra
Eu00, se oxida completamente a Eu2O3, puesto que no tiene capa protectora de Al2O3.
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Sin embargo, en las muestras protegidas Eu11 y Eu01, se favorece la cristalización de la
fase monoclínica, puesto que el plano (001) del EuO y el (401) Eu2O3 monoclínico son
virtualmente iguales [56]. Para el caso de la muestra Eu01, esta formación monoclínica se
ve además potenciada gracias a estar en contacto con el substrato de Silicio monocristalino.
Eu00 Eu11 Eu01
Cúbica Monoclínica Cúbica Monoclínica Cúbica Monoclínica
500◦C 100% 0% 75% 25% 0% 100%
850◦C 75% 25% 55% 45% 38% 62%
Tabla 3.1: Análisis semi-cuantitativo relativo obtenido según las ecuaciones 3.1 y 3.2 para
la lámina de Eu2O3 de las diferentes conﬁguraciones.
Por último, en la tabla 3.2 se aprecian los tamaños de cristal para la fase cúbica
y monoclínica respectivamente, calculados a partir de la ecuación Scherrer (ver capítulo
2) [17]. Los resultados complementan de forma cuantitativa la información anteriormente
discutida. En general, tras el recocido a 500◦C se aprecian unos tamaños de cristalito que
van desde 36 hasta 56 nm. Tras el calentamiento a 850◦ C vemos cómo los cristalitos
aumentan de tamaño (resultado esperable) y cómo, además, aparecen cristalitos de la fase
monoclínica en la conﬁguración Eu00, así como de la fase cúbica en la Eu11.
Eu00 Eu11 Eu01
Cúbica Monoclínica Cúbica Monoclínica Cúbica Monoclínica
500◦C 50 nm  56 nm 36 nm  36 nm
850◦C 71 nm 17 nm 71 nm 44 nm 67 nm 42 nm
Tabla 3.2: Tamaños de cristal calculados usando la ecuación de Scherrer para las conﬁgu-
raciones Eu00, Eu11 y Eu01 recocidas a las temperaturas de 500◦ y 850◦C.
3.6. Caracterización por fotoluminiscencia
Los estudios de fotoluminiscencia se realizaron mediante el sistema experimental de
PL que se explicó en la sección experimental. Para este estudio, las muestras se midieron
antes y después de los tratamientos térmicos (500◦C y 850◦C) utilizando un láser de exci-
tación en el ultravioleta (UV) con longitud de onda 355 nm y a una potencia de 150 mW.
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En las muestras sin recocer, sólo se encontró una señal ancha y muy débil en torno a 600
nm. Normalmente, los calentamientos previos son necesarios para activar la luminiscencia
de los iones de tierras raras con el ﬁn de eliminar defectos y/o grupos hidroxilo (OH−), ya
que son centros de recombinación no radiativa para los portadores y/o excitones [5759].
En la ﬁgura 3.6 se representan los espectros obtenidos para las diferentes muestras des-
pués de los tratamientos térmicos a 500◦C (líneas delgadas) y a 850◦C (líneas gruesas).
Para su comparación también se incluye el espectro del blanco de Eu2O3 (monoclínico)
utilizado para la fabricación de las nanoláminas de Eu2O3 [14]. En general, los espectros
muestran las transiciones intra-4f de los iones de Eu3+ con marcadas diferencias debido
a las fases cristalinas que presentan las diferentes láminas. En concreto, en los espectros
se identiﬁcan perfectamente las emisiones correspondientes a las transiciones 5D0 → 7F0,
7F1 y 7F2. Con la ﬁnalidad de asociar los espectros obtenidos por XRD con las diferencias
encontradas en los espectros de PL para las diferentes muestras, examinaremos con más
detalle la transición 5D0 → 7F2. Esta transición no sólo es la que domina los espectros
de PL, sino que también es muy sensible al campo especíﬁco cristalino que experimentan
los iones, denominándose transición hipersensible". Dicho de otra forma, el potencial que
genera el campo cristalino puede romper la degeneración de los niveles de energía y por
tanto modiﬁcar la emisión a través de la fase cristalina en donde esté inmerso el ion [6064].
Como se observa en la ﬁgura 3.6, los espectros de fotoluminiscencia muestran una
clara evolución desde la fase cúbica (Eu00) hasta la fase monoclínica (Eu01). En la parte
superior se muestra el espectro del blanco de partida (completamente monoclínico). Se
aprecia cómo a medida que aumenta el porcentaje de la fase monoclínica, aparecen otros
picos (615 y 623 nm) dentro de la transición 5D0 → 7F2, a la vez que disminuye el de
la fase cúbica (612 nm). Por otro lado, la emisión del blanco de Eu2O3 (completamente
monoclínico) presenta dos picos principales: uno a 615 nm y otro, el más intenso, a 623
nm. Estas transiciones tan características (615 y 623 nm) son debidas a la inﬂuencia del
campo cristalino monoclínico sobre la transición 5D0 → 7F2 del Eu3+ [6267].
Para las láminas de Eu2O3, en las que domina la fase cúbica, la emisión se caracteriza
por un pico centrado en 612 nm. Para la conﬁguración Eu00, se observa por ejemplo, que el
pico de 612 nm es más intenso tras el tratamiento a 500◦C que para 850◦C. Este resultado
concuerda con los espectros obtenidos por XRD, donde se observa que hay un incremento
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Figura 3.6: Espectros de fotoluminiscencia para las diferentes muestras después de los reco-
cidos a 500◦C (líneas delgadas) y a 850◦C (líneas gruesas). Por comparación se representa
el espectro de PL del blanco origen (en fase monoclínica).
relativo de la fase monoclínica de 500◦C a 850◦C, en detrimento de la fase cúbica. Como
consecuencia de este incremento, comienza a aparecer un pico centrado a 623 nm asociado
al desdoblamiento de la transición 5D0 → 7F2 asignado a la pequeña contribución de la
fase monoclínica cristalina (según se observaba en la tabla 3.1). Recordemos que según el
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diagrama de fases para los óxidos de tierras raras, la fase cúbica del Eu2O3 es estable a
baja temperatura [54], sin embargo, a medida que aumentamos la temperatura se observa
una transición de la fase cúbica a la fase monoclínica.
Si analizamos ahora la muestra Eu11 (mezcla de fase cúbica y monoclínica) y Eu01
(fase monoclínica predominante) a la temperatura de 850◦C, observamos una PL mixta
entre la emisión de la fase cúbica (Eu00) y la fase monoclínica (blanco). Encontramos
además, que la emisión de los iones Eu3+ de la conﬁguración Eu01 es muy similar a la del
blanco de Eu2O3, pero las intensidades relativas entre los picos de 615 y 623 nm son lige-
ramente diferentes. Esto es debido al hecho de que la lámina de Eu2O3 de la conﬁguración
Eu01 no está completamente cristalizada en fase monoclínica tras el tratamiento a 850◦C.
La muestra Eu11 revela picos que están menos deﬁnidos que en los casos anteriores y se
aprecia un ensanchamiento de la transición 5D0 → 7F2. Este ensanchamiento podría ser
debido a una mezcla de la emisión de la fase cúbica y la fase monoclínica, tal y como se
observó en el análisis de XDR. Hay que tener en cuenta que el punto de excitación del láser
tiene un tamaño aproximado de 1 mm. Así pues, dado que los tamaños de cristales para
todas las nanoláminas de Eu2O3 son del orden de nanómetros, con un tamaño de punto
láser de 1 mm estaríamos excitando a la vez tanto nanocristales en fase cúbica como en
monoclínica, obteniendo una emisión superpuesta. Puesto que la fase cúbica y la mono-
clínica tienen una emisión bastante diferenciada debido a los efectos del campo cristalino
(ﬁgura 3.6), al superponerse darían como resultado un ensanchamiento de la emisión de
las transiciones 5D0 → 7F0 (j=0,1,2).
3.7. Caracterización mediante microscopía Raman confocal
La caracterización mediante microscopía Raman confocal se realizó mediante el siste-
ma que se describió en la sección experimental. La longitud de excitación del láser Raman
es de 532 nm. El Eu3+ se puede excitar tanto con 355 nm, como se detalló en la sección
anterior, como con 532 nm. Dado que la emisión más energética del Eu3+ (5D0 → 7F0)
está centrada aproximadamente en 580 nm, mediante un barrido Raman lo suﬁcientemente
extendido somos capaces de ver, tanto la señal Raman como la fotoluminiscencia de Eu3+
excitado por el láser de 532 nm. En concreto, la transición (5D0 → 7F0) estará centrada en
1563 cm−1 en nuestro espectro Raman y las demás (5D0 → 7Fj , j=1,2) en el rango 1563-
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3000 cm−1. Estas medidas Raman proporcionan, por tanto, una información muy completa
de las nanoláminas de Eu2O3, ya que para cada punto del mapa obtenemos tanto señal
raman como micro-fotoluminiscencia, pudiendo así asociar cristalinidad y emisión óptica
con resolución micrométrica.
Como se ha visto en las secciones previas, la muestra Eu00 presenta una conﬁguración
simple con únicamente una lámina de Eu2O3 sobre substrato de silicio. En la ﬁgura 3.7, se
representan las medidas de Raman obtenidas para la muestra nativa Eu00, así como tras los
recocidos a las temperaturas de 500◦C y 850◦C. El espectro de la muestra sin recocer (AG,
del inglés As-Grown) muestra resultados interesantes. Por un lado, no presenta modos
de vibración Raman asociados a las fases cristalinas de Eu2O3, y el espectro Raman que
observamos proviene únicamente del substrato de Si. En la zona de la fotoluminiscencia
(PL, del inglés Photoluminiscense), se observa una señal débil y ancha (ampliada 20
veces) correspondiente al europio 3+.
Si analizamos ahora la zona de la fotoluminiscencia correspondiente a la muestra
recocida a 500◦C, se observa la emisión del Eu3+ de la fase cúbica. Dado que el sistema
Raman permite obtener una mayor resolución espectral, en el espectro de fotoluminiscencia,
se puede resolver el pico principal de la transición 5D0 → 7F2 en dos, uno centrado en 611.4
nm y otro de menor intensidad en 613.2 nm. Si nos ﬁjamos ahora en los modos Raman a
500◦C y los comparamos con el del substrato de Si, se distingue con claridad la aparición
de un pico centrado en 339.6 cm−1. Este pico está asociado al modo de vibración de la
fase cúbica [14, 68], y también se observa para la muestra recocida a la temperatura de
850◦C. Estos resultados concuerdan con los obtenidos por XRD, donde veíamos que la
muestra Eu00 cristaliza a 500◦C en fase cúbica y a 850◦C en fase cúbica y monoclínica.
Esto se aprecia también en el espectro de fotoluminiscencia correspondiente a 850◦C, donde
se aprecian dos pequeñas contribuciones centradas en 615.6 nm y en 616.3 nm y que se
corresponden a la emisión del Eu3+ en fase monoclínica.
Para realizar un estudio de la estructura cristalina de la muestra Eu00 con resolución
micrométrica, y su correlación con la emisión óptica, se procedió a tomar mapas micro-
Raman en todo el espectro. Así pues, se procedió a seleccionar los picos o modos de interés
(p. ej. modo Raman fase cúbica a 339.6 cm−1) y obtener las imágenes de distribución
cristalina de dicho material según su señal Raman, así como la emisión de fotoluminiscencia,
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Figura 3.7: Espectros obtenidos mediante microscopia Raman confocal para la muestra
Eu00: sin recocer (AG) y recocidas a 500◦C y 850◦C. Se han dividido los espectros en dos
zonas, una correspondiente a los modos Raman (izquierda) y otro para la fotoluminiscencia
(derecha), donde el eje X se representa en nanómetros en vez de en cm−1.
para las diferentes temperaturas de recocido.
En la ﬁgura 3.8 se muestran los mapas obtenidos por micro-Raman para la muestra
Eu00 recocida a la temperatura de 850 ◦C. A primera vista, si nos ﬁjamos en la ﬁguras 3.8
a) y d), se observa que el mapa correspondiente a la señal Raman (zona 329-353 cm−1)
replica perfectamente el mapa de fotoluminiscencia (pico a 611 nm). En este caso, estas
zonas representan las áreas de la muestra donde el Eu2O3 ha cristalizado en fase cúbica.
El mismo resultado se obtiene comparando las ﬁguras 3.8 b) y e) correspondientes a los
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Figura 3.8: Mapa micro-Raman de: a) fase cúbica (rango 329-353 cm−1), b) fase monoclí-
nica (rango 364-448 cm−1), c) suma de ambas. Mapa de micro-PL de: d) fase cúbica (pico
en 611 nm), e) fase monoclínica (pico en 616 nm), f) suma de ambas.
mapas obtenidos para la fase monoclínica (Raman, zona 364-448 cm−1 y PL, 616 nm).
Según se observa en la ﬁgura 3.8 b) (mirar ﬂecha y área encerrada por la elipse p. ej.),
las zonas que no han llegado a cristalizar en fase monoclínica siguen en la fase cúbica.
En la señal de micro-PL se observa un mapa similar aunque menos claro que el obtenido
por Raman, sin embargo, se observa cómo esta señal de PL monoclínica (muy débil) está
asociada a las fronteras de grano, indicando así la transformación progresiva de la fase
cúbica en monoclínica con el tratamiento térmico. Por último, en las ﬁguras 3.8 c) y e)
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se muestran ambos mapas sumados para las dos fases cristalinas. Las zonas más oscuras
representan zonas que todavía no ha llegado a cristalizar completamente.
En la ﬁgura 3.9 se representan las medidas obtenidas para las distintas muestras
recocidas a 850 ◦C. Como ya hemos hemos analizado anteriormente, la muestra Eu00
presenta a 339.6 cm−1 el pico correspondiente al modo de vibración de la fase cúbica.
Además, en la PL se observa la aparición/incremento de contribuciones centradas en (615.6
nm y en 616.3 nm y que se corresponden a la emisión del Eu3+ en fase monoclínica. Para la
muestra Eu11, el espectro de PL cambia considerablemente. En la zona correspondiente a
las transiciones 5D0 → 7Fj (j=0,1) se aprecia un ensanchamiento claro de la emisión. Esto
se atribuye a que, tal y como vimos por XRD, la muestra Eu11 presenta casi la misma
contribución de fase cúbica que monoclínica a 850 ◦C (tabla 3.1), por lo que las transiciones
5D0 → 7Fj (j=0,1,2) se superponen en el rango 578-604 nm. Por otro lado, en la zona
correspondiente a la transición 5D0 → 7F2 de la muestra Eu11, se aprecia cómo los picos
de la fase cristalina monoclínica 616 nm y 623 nm están más pronunciados con respecto a la
muestra Eu00. Por tanto, el espectro de fotoluminiscencia de la muestra Eu11, se atribuye a
los efectos de los campos cristalinos cúbico y monoclínico, sobre los iones de Eu3+ [6267].
Por otro lado, en la señal Raman, se observa que el modo de la fase cúbica disminuye
considerablemente mientras aparecen otros picos en rango 363-414 cm−1, asociados a la
fase monoclínica. Por último, para la muestra Eu01 (mayor parte en fase monoclínica) se
observa un espectro de fotoluminiscencia muy diferente al de la muestra Eu00. Vemos cómo
las contribuciones centradas en 616 y 623 nm (fase monoclínica) son ahora más intensas
que el pico principal de la fase cúbica 611 nm. Además, se observa un desdoblamiento
claro del pico de 616 nm. Por último, en los modos Raman se observa un aumento de
la contribución en el rango 100-414 cm−1 y la aparición de una pequeña contribución en
254.6 cm−1. Estos modos están asociados a la fase monoclínica y son resueltos a pesar de
la fuerte señal Raman procedente del substrato de silicio [14, 68]. En general, del estudio
combinado de los espectros de micro-Raman y micro-fotoluminiscencia, se concluye que la
fotoluminiscencia es muy sensible al campo cristalino a través de la modiﬁcación en los
niveles de energía de las transiciones 5D0 → 7F0 (j=0,1,2). Este resultado es interesante
para el desarrollo de marcadores de seguridad ultrasensibles, donde sería posible almacenar
información teniendo en cuenta las intensidades relativas de los picos de fotoluminiscencia
de la fase cúbica y monoclínica.
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Figura 3.9: Espectros obtenidos mediante microscopia Raman confocal para las muestras
Eu00, Eu11 y Eu01 recocidas a 850◦C. Se han dividido los espectros en dos zonas, una
correspondiente a los modos Raman (izquierda) y otro para la fotoluminiscencia (derecha),
donde el eje X se representa en nanómetros en vez de en cm−1.
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3.8. Conclusiones
En resumen, se han depositado satisfactoriamente nanoláminas de Eu2O3 (material
activo, con un espesor de ≈ 200 nm) y Al2O3 (material protector, con un espesor de ≈ 25
nm) en estructuras multi-capa depositadas por PLD con diferentes conﬁguraciones: Eu00:
Si/Eu2O3; Eu11: Si/Al2O3/Eu2O3/Al2O3; Eu01: Si/Eu2O3/Al2O3. Las nanoláminas han
sido sometidas posteriormente a tratamientos de recocido a las temperaturas de 500 ◦C y
850 ◦C y caracterizadas química, estructural y ópticamente.
Como conclusiones más importantes de este capítulo podemos destacar:
La caracterización química por XPS revela que las laminas de Eu2O3 se encuentran
en el estado de oxidación 3+ con pequeñas contribuciones en el estado 2+.
Mediante las medidas de elipsometría se pudieron obtener los espesores y las constan-
tes ópticas de las láminas de Eu2O3 y Al2O3. Las nanoláminas de Eu2O3 muestran
una alta transparencia a partir de 500 nm (k ≤ 0.01). El índice de refracción del
Eu2O3 para la muestra sin capa protectora de Al2O3 es de 2.02 ± 0.01 y para las
muestras que tienen capas protectoras de Al2O3 es de 2.06 ± 0.01. Estas diferencias
de índice se asocian con diferencias en la densidad de las láminas depositadas, siendo
mayor en las muestras que tienen capas protectoras de Al2O3.
Los resultados de XRD muestran la formación de la fase monoclínica a baja tempera-
tura para la conﬁguración Silicio/Eu2O3/Al2O3. Este resultado, supone un resultado
original, puesto que permite inducir la fase monoclínica (obtenida convencionalmente
tras tratamientos a alta temperatura, esto es >1100◦ C ) mediante un tratamiento
a baja temperatura (500 ◦ C). Por otro lado, los resultados también muestran como
en la lámina de referencia (sin capas de Al2O3), se favorece la formación de la fase
cúbica a 500 ◦ C; demostrando en general, que es posible favorecer la cristalización
de una u otra fase mediante el diseño de la nanoestructura.
Las medidas de fotoluminiscencia revelan que la fase cristalina de la capa de Eu2O3
(cúbica o monoclínica), modiﬁca la emisión de los iones de Eu3+ a través del campo
cristalino, alterando los niveles de energía de las transiciones 5D0 → 7Fj (j=0,1,2).
Los resultados muestran que es posible funcionalizar la emisión mediante los efectos
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del campo cristalino.
Las medidas de microscopia Raman Confocal permiten conﬁrmar y complementar los
resultados anteriores. Además, proporcionan mapas de cristalinidad con resolución
micro-métrica donde se observa cómo evolucionan las fases cúbica y monoclínica con
los tratamientos térmicos. Por otro lado, se observa una perfecta correlación entre los
efectos del campo cristalino (fase cristalina) y la fotoluminiscencia de las muestras.
En general, los resultados obtenidos son de gran relevancia para aplicaciones tecno-
lógicas, ya que permiten modiﬁcar la emisión de las láminas mediante un control de la fase
cristalina. Esto permitiría por ejemplo diseñar estructuras funcionales para marcadores de
seguridad donde se pueda almacenar información por cambios relativos de los picos aso-
ciados a cada fase. Por otro lado, la incorporación de pequeñas cantidades de europio en
estructuras cristalinas permitiría crear sensores de la fase cristalina únicamente mediante
la medida de fotoluminiscencia. Además, la emisión de la fase cúbica en 611 nm (muestra
Eu00) permite tener una alta pureza monocromática (FWHM 1.22 nm) que puede ser muy
interesante para el desarrollo de láseres y diodos de estado sólido. Por último, el ensancha-
miento de la fotoluminiscencia en las fases mixtas cúbica/monoclínicas (muestra Eu11) es
de gran interés para el desarrollo de láminas fosforescentes a escala nanométrica.
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Capítulo 4
Modiﬁcación de las propiedades
ópticas y magnéticas de nanoláminas
de EuO a través del control de la
presión base de crecimiento
4.1. Introducción
El monóxido de Europio es uno de los pocos materiales semiconductores ferromag-
néticos con una alta magnetización (7µB) que se encuentra en la naturaleza [69]. Cristaliza
en una red FCC (al igual que la sal, NaCl) con constante de red igual a 5.14 Åy posee una
temperatura de Curie de ≈ 69K [70]. El EuO posee una banda de energías prohibidas de
1.12 eV. En lo que se reﬁere a sus propiedades semiconductoras, existe bastante controver-
sia en la literatura. Por un lado, diversos estudios teóricos y experimentales le atribuyen
una banda prohibida de tipo directo [2, 71, 72]. Sin embargo, otros trabajos aﬁrman que
el EuO sin dopar, o dopado presenta una banda de energías de tipo indirecto [71, 7376].
Por otra parte, los estudios experimentales sobre EuO masivo han demostrado una banda
prohibida de tipo indirecto para el material en su estado masivo (bulk).
El EuO es, además, un material increíblemente interesante por su potencial para
el desarrollo de dispositivos basados en el control del espín como válvulas o inyectores,
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pudiendo alcanzar valores de más de un 90% de polarización del espín [77, 78]. Además,
también puede ser utilizado para dispositivos magneto-ópticos en base a su gigantesco efec-
to Kerr magneto-óptico [79]. Otra de sus características excepcionales es que, por debajo
de la temperatura de Curie, su banda de conducción sufre un desdoblamiento debido al
espín, con una diferencia entre el espín arriba y el espín abajo de 0.6 eV, lo que posibilita
también generar corrientes de electrones espín-polarizadas [72,80].
En general, el uso del EuO no se ha extendido debido, precisamente, a la gran
diﬁcultad para preparar y preservar el material dada su tendencia a oxidarse en condiciones
atmosféricas [81]. Esto ha generado que muchos de los estudios sobre este material en los
últimos años se hayan basado en su crecimiento [49, 56, 82, 83]. Exceptuando la síntesis
química [84], la mayor parte de los trabajos de preparación de láminas delgadas de EuO
se basan en la evaporación de europio metálico puro en presencia de presiones parciales de
oxígeno controladas, en condiciones iniciales de ultra-alto-vacío (P ≈ 10−10 mbar). En la
mayor parte de los trabajos publicados hasta la fecha, se ha usado la técnica de crecimiento
por epitaxia de haces moleculares (MBE) [56, 82, 83], y en menor grado, otras técnicas de
deposición física, como la técnica de PLD [49].
En los años 70, Gündtherodt, Kasuya y Dimmock, obtuvieron la función dieléctrica
compleja del EuO masivo (bulk en inglés) a través del análisis de medidas de reﬂectancia.
La ausencia de estudios de las propiedades ópticas en láminas delgadas de EuO se debe
principalmente, a la diﬁcultad de preparar este material, tal y como se ha comentado
anteriormente. Es por tanto, muy interesante, el desarrollo de nuevos procedimientos de
crecimiento más simples y eﬁcientes, así como un estudio completo de la función dieléctrica
del EuO en su forma de lámina delgada.
4.2. Crecimiento de nanoláminas de EuOx a partir de la abla-
ción de un blanco de Eu2O3
En el capitulo anterior se caracterizaron con detalle láminas delgadas de Eu2O3 de-
positadas a partir de un blanco de Eu2O3, utilizando una presión base en la cámara de
depósito del orden de 10−6mbar. El análisis de XPS de estas láminas muestra una este-
quiometría en su mayor parte correspondiente al estado de oxidación 3+, aunque también
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se observaba en el espectro una señal más débil, correspondiente al estado de oxidación 2+.
Es decir, las láminas en su mayor parte, presentan una composición de Eu2O3 con algunas
trazas de EuO. Con el objetivo de analizar la dependencia de las propiedades físicas de
las láminas con la presión base en la cámara de depósito, se llevó a cabo una serie de de-
pósitos de nanoláminas variando únicamente dicha presión base, tal y como se representa
en la tabla 4.1. Los espesores de las capas resultantes (entre 100-200 nm) se obtuvieron
mediante elipsometría. Todas las láminas fueron encapsuladas con una capa de Al2O3 de
un espesor de unos 20 nm, con el ﬁn de proteger las láminas frente a la oxidación. Para
referirse a cada una de las muestras, se utilizará el valor de la presión base (eliminando el
factor multiplicativo ×10−7 mbar). Así pues, la muestra 1.1 se corresponderá con aquella
producida a una presión base de 1,1×10−7 mbar.
Presión de vacío (×10−7 mbar) 1.1 1.3 2.1 3.3 7.3 13 53
Espesor (nm) 119 109 167 105 164 117 106
Tabla 4.1: Espesores de las nanoláminas de EuO para los diferentes valores de presión
base en la cámara de depósito. Las muestras fueron depositadas utilizando las siguientes
condiciones experimentales: densidad de energía (E=1.4± 0.2 J/cm2), temperatura (Ta=
294 K) y frecuencia de repetición de láser (10 Hz).
4.3. Caracterización composicional por XPS
La estequiometría de las láminas delgadas de EuO se caracterizó mediante medidas de
espectroscopía de fotoelectrones emitidos por rayos X (XPS). Ya que las láminas de interés
(EuO) están protegidas por una capa de Al2O3, con el objetivo de obtener suﬁciente señal
en las medidas XPS, fue necesario eliminar parcialmente esta capa. Esto se realiza mediante
el uso de técnicas de pulverización catódica de bombardeo de iones de Ar+. Sin embargo,
este proceso puede alterar la composición de la lámina de óxido de europio subyacente a la
capa de Al2O3, si no se hace de manera controlada. Para ello, se realizó un bombardeo iónico
sobre la capa protectora de Al2O3 con iones de 3 KeV de Ar+ sobre un área de escaneo de
(2x2) mm2 durante un tiempo suﬁcientemente largo para detectar la señal del EuO. En la
ﬁgura 4.1 (a) se muestran los espectros correspondientes al nivel nuclear Eu 3d para las
muestras 1.3, 2.1, 3.3 y 53 (nótese que los nombres de las muestras se reﬁeren a la presión
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base de la cámara de depósito con la que fueron crecidas multiplicado por un factor = 10−7
mbar). En general, en los espectros se pueden distinguir 4 picos principales, Eu2+ 3d5/2 y
3d3/2, y Eu3+ 3d5/2 y 3d3/2. Los picos centrados en aproximadamente 1125 eV y 1155 eV
se atribuyen a las componentes debidas al acoplamiento espín-órbita del óxido de europio
en el estado 2+ (∆=30 ± 1 eV), esto es, Eu2+ 3d5/2 y 3d3/2. La asimetría de los picos se
puede deber a 1) la presencia del multiplete divalente y originada por la interacción del
hueco electrónico con electrones desapareados de orbitales más externos, 2) al fenómeno de
pérdida de energía cinética del foto-electrón por excitación de un electrón de valencia hacia
un orbital desocupado; tal y como se ha publicado en la literatura [48, 82]. Los otros dos
picos restantes centrados en aproximadamente 1134 eV y 1163 eV, corresponden al doblete
trivalente, Eu3+ 3d5/2 y 3d3/2, formado por las componentes debidas al acoplamiento espín-
órbita del óxido de europio en el estado 3+, tal y como se analizó en el capítulo anterior
para las láminas de sesquióxido de europio. La complejidad de los espectros, formados
por varias contribuciones, hace muy difícil cuantiﬁcar con precisión el estado de oxidación
exacto de cada muestra. Para este cometido, sin embargo, se ha procedido a determinar
la fracción porcentual de europio en el estado 3+ mediante las intensidades espectrales
integradas (áreas bajo la curva) de los picos de la siguiente forma (similarmente a [82]):
fEu
3+
=
( ∑
AEu
3+∑
AEu3+ +
∑
AEu2+
)
× 100 (4.1)
donde AEu
3+
es la suma de las áreas bajo la curva de las contribuciones del Eu3+
(picos a 1134 eV y 1163 eV), y AEu
2+
la suma de las áreas bajo la curva de las contribuciones
del Eu2+ (picos a 1125 eV y 1155 eV).
En la ﬁgura 4.1 (b) se representan los valores calculados mediante la ecuación 4.1. Los
errores en el cálculo son de un 5%. Se observa que, a medida que aumenta la presión base,
las láminas presentan cada vez una oxidación mayor. Es decir, los picos correspondientes
al europio en el estado de oxidación 3+ crecen con respecto a los de 2+ y por tanto, la
fracción relativa porcentual de Eu3+ aumenta. La lámina de EuO crecida a la presión de
1.3 (×10−7 mbar) presenta una fracción relativa porcentual de Eu3+ de un 2.72%. Es
decir, está lámina está compuesta en un 97.28% por EuO y en un 2,72% de Eu2O3, lo
que supone un resultado excelente comparado, por ejemplo, con un trabajo de referencia
en el crecimiento de EuO. En concreto, Caspers et al. [82], parten de Europio metálico y
64
4.3.Caracterización composicional por XPS
Figura 4.1: (a) Espectros de XPS y (b) fracciones porcentuales del óxido de europio en el
estado 3+ obtenidos para las muestras 1.3, 2.1, 3.3 y 53. En la ﬁgura (b) la escala en el
eje X, presión base, es logarítmica.
mediante la técnica de MBE depositan EuO a una presión parcial de oxígeno de 2-4×10−9
mbar (presión base 1× 10−10 mbar) sobre un substrato de Silicio a una temperatura de
350 ◦C. La lámina resultante presenta un contenido del 4% de Eu2O3. El resultado que se
presenta en este trabajo de tesis, demuestra que, con una presión base adecuada (1.3 ×10−7
mbar), mediante PLD, se pueden crecer láminas de EuO de alta pureza a partir de un blanco
de Eu2O3, a temperatura ambiente y sin necesidad de usar técnicas costosas de ultra-alto-
vacío. Por otro lado, si analizamos la lámina depositada a mayor presión (53 ×10−7 mbar),
vemos cómo la contribución debida al óxido de europio 2+ ha bajado considerablemente,
dominando claramente el espectro el Europio 3+. Para este caso, la fracción porcentual de
óxido de europio en el estado 3+ es de un 75.34%, lo que signiﬁca que sólo tenemos un
24,66% de EuO en la lámina. Los resultados están de acuerdo con los que se discutieron
en el capítulo anterior, donde el XPS mostraba una contribución del europio en el estado
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de oxidación 2+ bajo condiciones similares de presión base. Para las muestras 2.1 y 3.3 se
encuentran unas fracciones porcentuales de Eu3+ de 13.52% y 37.54%, respectivamente,
demostrando que mediante el control de la presión base se pueden conseguir láminas de
óxido de europio con composiciones estequiométricas que van desde el estado de oxidación
2+ al 3+. La técnica PLD tiene la versatilidad para fabricar casi cualquier material en
láminas delgadas [85], así como óxidos especialmente complejos [86] en condiciones tanto
de alto vacío como bajo presiones parciales de gas. Sin embargo, a pesar de que el PLD es
una técnica que permite trasferir la estequiometría del blanco al sustrato, esta transferencia
ocurre sólo bajo determinadas condiciones de crecimiento. Para la mayoría de los óxidos,
el proceso de ablación en vacío produce una pérdida de oxígeno con respecto al blanco
original. Este fenómeno, se compensa mediante la incorporación de presiones parciales de
oxígeno [9,86,87]. En particular, en los blancos compuestos por metales pesados y oxígeno,
se produce una fuerte pérdida de oxígeno debido a la disociación de las uniones metal-
oxígeno durante la interacción del láser con la superﬁcie del blanco, o después, debido
a las colisiones durante la propagación de la pluma de ablación [88]. La dinámica de la
expansión del plasma es compleja ya que existen muchos procesos físicos involucrados [89],
sin embargo, este fenómeno de pérdida de oxígeno es un hecho experimental bien conocido
para una amplia gama de materiales depositados en forma de lámina delgada, por ejemplo:
vidrios compuestos por metales pesados [90], LiNbO3 [91], ZnO1−x [87], SrTiO2,5 [92],
TiOx [93], Ga2Ox [94], así como para el óxido de indio y estaño [95], por citar algunos.
Experimentos de crecimiento por PLD con 18O han demostrado que sólo el 55% del oxígeno
presente en las láminas depositadas, procede del blanco; para completar el 45% restante,
es necesario añadir presiones parciales de oxígeno [96].
Más especíﬁcamente, durante la ablación láser de un blanco multi-componente en
vacío, se producen múltiples colisiones de las especies (iones, átomos, etc.) en el plasma,
que pueden ser consideradas como colisiones elásticas [97,98]. Esto hace que los iones más
pesados sufran menos dispersión elástica que los iones más ligeros [12]. En nuestro caso
particular, el europio es un elemento mucho más pesado (152 u) en comparación con el
oxígeno (16 u) [88]. Este fenómeno, se potencia dada la alta direccionalidad de la pluma de
ablación [10]. Como consecuencia, una fracción mayor de especies de oxígeno se desvía de
la dirección normal y no puede llegar al sustrato, lo que lleva a una reducción del contenido
de oxígeno en la lámina con respecto al blanco de partida, favoreciendo así la formación de
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la película de EuO. Dado que el EuO es sumamente inestable y se oxida rápidamente a su
estado más estable (Eu2O3), si la presión base no es lo suﬁcientemente baja, el efecto de
pérdida de oxígeno anteriormente discutido, se verá neutralizado por el oxígeno residual
presente dentro de la cámara, oxidando el EuO a la vez que se deposita. Esto es lo que
observamos en los resultados de XPS a medida que aumentamos la presión residual, las
láminas de EuO (estado de oxidación 2+) pasan a convertirse en láminas de Eu2O3 (estado
de oxidación 3+).
Figura 4.2: a) Espectros de XPS, Eu 3d a) y Eu 4d b), para la muestra 1.3.
En la ﬁgura 4.2 a) se representa el espectro de XPS de alta resolución del nivel nuclear
Eu 3d del Europio para la muestra 1.3. Como se puede observar, los picos centrados en
1124.95 eV y 1154.15 eV dominan el espectro. Estos picos se atribuyen a las componentes
debidas al acoplamiento espín-órbita del óxido de europio en el estado 2+ (∆=30 ± 1
eV), tal y como vimos anteriormente. Para este caso se ha deconvolucionado el espectro
mostrando la interacción del hueco electrónico con electrones desapareados de orbitales
más externos (SU en la ﬁgura 4.2 a)) [99]. Los picos centrados en 1134.03 eV y 1163 eV se
corresponden con el europio en el estado de oxidación 3+ [4446]. Sin embargo, en estas
mismas posiciones puede haber contribuciones de picos satélite, tal y como se ha publicado
en la bibliografía [99]. Con el ﬁn de descubrir con más detalle la procedencia de estas
contribuciones y dilucidar si provienen de picos satélite o de estados 3+ de oxidación del
europio, se procedió a obtener los espectros XPS de alta resolución para el nivel nuclear
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Eu 4d (ﬁgura 4.2 b)). Como se puede observar en la ﬁgura 4.2 (b), el espectro no muestra
ninguna señal procedente del europio 3+, siendo únicamente detectable la señal del europio
2+. Este resultado, permite por tanto asignar las contribuciones centradas en 1134.03 eV
y 1163 eV de la ﬁgura 4.2 a) a picos satélite. Por otro lado, cabe señalar que las dos
componentes que se observan el la ﬁgura 4.2 b), no están relacionadas con el acoplamiento
espín-órbita, sino con efectos complejos debidos a procesos de interacción electrón-electrón
asociados con posibles transiciones electrónicas adicionales a los niveles intra-4f vacíos [100].
4.4. Caracterización estructural y cristalina
4.4.1. Difracción por Rayos X
En la ﬁgura 4.3 se representan las medidas de XRD en función de la presión base
para las muestras 1.1, 1.3, 2.1, 3.3, 7.3, 13.3 y 53.3.
Los espectros de XRD muestran en general picos anchos que se corresponden con
cristales de tamaño nanométrico del EuO con orientaciones cristalinas (111) y (220). El
pico centrado en 33◦ que aparece en algunos espectros corresponde al substrato de Silicio.
Observando con más detalle las deconvoluciones obtenidas para los espectros en el rango
de ángulos 2θ desde 27◦ hasta 33◦, se puede ver que el pico del EuO correspondiente a
la orientación (111) se encuentra presente en todos los espectros. Sin embargo, para las
muestras 7.3, 13 y 53, se resuelve un pico asociado a Eu2O3 (401). Además, para las
muestras 7.3 y 13 existe una pequeña contribución del plano (003) del Eu2O3. Cabe decir,
que todas estas contribuciones del Eu2O3 pertenecen a la fase monoclínica. Si recordamos
los resultados de la sección anterior, el análisis de XPS para la muestra 53 mostraba que
el europio se encontraba en su mayoría en el estado de oxidación 3+ con pequeñas trazas
de 2+, esto es, una fracción porcentual de un 75.5% (recordemos que el resto de europio
en el estado 3+ puede estar en estado amorfo, y por tanto, no observarse en los espectros
de XRD). Además, se observa que la contribución del EuO (111) aumenta hasta un valor
máximo para la muestra de 1.3. Este resultado fue corroborado por los análisis de XPS
donde se observa que para las muestras crecidas a menor presión, el contenido de europio
en el estado 2+ aumenta. Analizando ahora los espectros para la zona correspondiente a
la orientación (220) del EuO encontramos las diferencias más signiﬁcativas. Uno de los
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Figura 4.3: Espectros de XRD para las muestras 1.1, 1.3, 2.1, 3.3, 7.3, 13 y 53. Median-
te líneas punteadas se identiﬁcan los planos cristalinos del EuO(111) y del Eu2O3 (220)
presentes en las láminas delgadas. En azul se representan las fracciones porcentuales de
europio en estado de oxidación 3+ obtenidas mediante XPS. A la derecha se representan
las deconvoluciones obtenidas en la región desde 27◦ hasta 33◦. El pico situado en 33◦
corresponde a la orientación (211) del substrato de Silicio.
resultados más llamativos es que no se observa señal del plano (220) del EuO para las
muestras 13 y 53, y sí para las muestras desde 1.1 hasta 7.3. Es decir, no encontramos
contribuciones de los nanocristales de EuO en la dirección (220) para las muestras 13 y 53
donde se utiliza una presión base en la cámara de crecimiento mayor. Estos resultados se
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corresponden además con los encontrados por las deconvoluciones y por el XPS donde se
observa que la fracción porcentual de europio en el estado 3+ es menor para las muestras
depositadas a presiones más bajas. Convencionalmente, el crecimiento de nanocristales de
EuO se lleva a cabo elevando la temperatura del substrato hasta unos 350◦ C tanto para el
caso del MBE como del PLD [49,82]. En este trabajo, por el contrario, se logra la formación
de nanocristales de EuO a temperatura ambiente.
Por otro lado, hay que resaltar que la técnica XRD no es sensible al material que se
encuentra en estado amorfo, y por tanto, podría existir tanto EuO como Eu2O3 amorfo en
las láminas crecidas. Para obtener datos cuantitativos se ha procedido a ajustar mediante
una gaussiana el pico del EuO correspondiente a la orientación (220). Para los cálculos, se
descontó la contribución del ensanchamiento instrumental que fue calculada gracias al pico
de Silicio monocristalino. En la tabla 4.2 se muestran los resultados más relevantes, esto
es, posición del pico (220), desplazamiento del pico con respecto al patrón de referencia
del EuO (JCPDS-00-018-0507) y tamaño de nanocristal calculado mediante la ecuación
de Scherrer [17]. Los resultados obtenidos mediante los ajustes, muestran en media un
desplazamiento de la posición del pico (220) hacia mayores ángulos de difracción, conforme
aumenta la presión base en la cámara de crecimiento. Esto se atribuye a una deformación
progresiva del plano (220) del EuO debido a una mayor incorporación de oxígeno en el
material, tal y como señalaban los resultados de XPS. Por otro lado, los cálculos de tamaño
de nanocristal no muestran una tendencia clara con respecto a la presión base estando del
orden del 5-6 nm de media.
Presión (×10−7 mbar) Posición (2θ) Despl. (2θ) Error Tamaño (nm) Error
7.3 50.60 0.41 0.05 5.4 1
3.3 50.39 0.20 0.05 7.8 1
2.1 50.29 0.10 0.05 4.7 1
1.3 50.36 0.17 0.05 6.0 1
1.1 50.24 0.05 0.05 5.3 1
Tabla 4.2: Tabla con las posiciones del pico (220) del EuO, desplazamiento del mismo con
respecto al patrón de referencia del EuO (JCPDS-00-018-0507) y tamaños de nanocris-
tal calculados según la ecuación de Scherrer, para las muestras depositadas a diferentes
presiones base.
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Cabe recordar que para depositar las muestras se varia únicamente la presión base
en la cámara de crecimiento, es decir, la densidad de energía, así como la temperatura, se
mantienen constantes para todas las muestras. La densidad de energía es un parámetro
crítico para el crecimiento realizado por PLD, ya que inﬂuye en la cristalización de las lá-
minas depositadas así como en su microestructura [101103]. Es por este hecho, por lo que,
en las muestras no existen diferencias signiﬁcativas en la cristalinidad y sólo diferencias
composicionales, debidas a la presión base utilizada. Por otro lado, el resultado más llama-
tivo es el aumento de estrés compresivo a medida que aumenta la presión de crecimiento.
La comprensión de este fenómeno no es trivial, pero parece estar relacionada con defectos
de oxígeno asociados a la superﬁcie de los nanocristales de EuO. A medida que se aumenta
la presión base de la cámara, se incrementa la cantidad de oxígeno no estequiométrico en la
lámina (según los resultados de XPS). La creación/aniquilación de vacantes de oxígeno en
la superﬁcie de los nanocristales modiﬁca la concentración de portadores de carga, afectan-
do, por lo tanto, a las propiedades electrónicas, magnéticas e iónicas [104106]. Gracias a
este fenómeno, es posible funcionalizar óxidos complejos a través del control de los defectos
de oxígeno, ya que el cambio de la distribución de carga sobre la superﬁcie del nanocristal
puede repercutir en una modiﬁcación de los efectos de estrés dentro del mismo [107110].
En nuestro caso, la incorporación de oxígeno sobre la superﬁcie de los nanocristales expli-
caría el incremento de estrés compresivo a medida que aumentamos la presión base, y por
tanto, la cantidad de oxígeno no estequiométrico. Esta discusión continuará en la siguiente
sección donde se muestran los resultados de microscopía electrónica de transmisión.
4.4.2. Microscopía electrónica de transmisión de alta resolución
La correcta caracterización de nanocristales de EuO por técnicas de microscopía
requiere de ciertos cuidados ya que, como se ha comentado en varias ocasiones, el EuO es
sumamente inestable en contacto con la atmósfera, oxidándose rápidamente a su estado
más estable, Eu2O3. Esto requiere de un planiﬁcación muy particular a la hora de depositar
una lámina ultradelgada de EuO que preserve su estado químico para poder ser observada
por Microscopía electrónica de transmisión de alta resolución (HRTEM, del inglés High-
resolution transmission electron microscopy).
En concreto, la muestra a analizar se preparó a una presión base de 3.3×10−7 mbar
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sobre una rejilla de SiN para estudiar por HRTEM la distribución y composición de los
nanocristales formados (según se extrae del análisis mediante XRD). Esta muestra fue
escogida entre todas, ya que presenta un contenido del Europio tanto en el estado 2+
como en el estado 3+. Se siguió el siguiente procedimiento en la preparación de la muestra:
i) se depositó de 15-20 nm de EuO sobre una rejilla de microscopía (ﬁgura 4.4) -la rejilla
tiene forma hexagonal con una membrana de SiN en el centro de espesor 50 nm- ii) se
depositó sobre la lámina de EuO una capa protectora de Al2O3 de 20 nm de espesor. De
esta forma, el EuO queda protegido por la membrana en su parte inferior, así como por el
Al2O3 en su parte superior.
Figura 4.4: Representación esquemática de a) la vista frontal y b) de perﬁl de la rejilla
utilizada para depositar la muestra a analizar por HRTEM. En la ﬁgura b) se representan
(sin escalar) la membrana de SiN (linea roja), la capa de EuO y la capa de Al2O3.
La muestra fue caracterizada mediante HRTEM y en modo de barrido con contraste
Z (STEM, del inglés Scanning transmission electron microscope) utilizando un detector
de campo oscuro anular de alto ángulo (HAADF, del inglés high-angle annular dark-ﬁeld)
y emisión de rayos X de energía dispersiva de alta resolución (EDX, del inglés Energy-
dispersive X-ray spectroscopy). En la ﬁgura 4.5 se muestra una imagen de la capa de EuO
crecida sobre la membrana de SiN en una zona de la muestra donde la capa protectora de
Al2O3 está parcialmente fragmentada. Para realizar los mapas de composición química se
utilizó EDX, junto con imágenes de contraste Z. En la tabla 4.3 se muestran los análisis
EDX de alta resolución para las diferentes regiones identiﬁcadas en la ﬁgura 4.5 a).
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Figura 4.5: a) Imagen de microscopía STEM-HAADF con contraste Z donde se distinguen
varias zonas marcadas como 1 (capa de EuO), 2 y 3 (capa de Al2O3). b), c) y d), mapas
composicionales de EDX para el oxígeno, europio y aluminio, respectivamente.
Área HAADF Si Al P N C O Eu
1 272 24097 36.95 9.12 0.30 22.52 4.79 13.13 13.19
2 130 64099 13.14 16.59 11.44 10.72 10.14 35.10 2.89
3 99 32929 31.13 5.51 13.24 17.63 7.74 30.18 4.57
Tabla 4.3: Tabla con los porcentajes atómicos obtenidos para cada elemento a través de los
mapa composicionales EDX de la ﬁgura 4.5 a) para las diferentes zonas marcada con 1, 2
y 3.
De los resultados obtenidos mediante el análisis de EDX obtenemos varias conclu-
siones. Primero, se observa que la zona gris oscura (zona 1) se corresponde con la capa de
EuO. Esto se concluye de los porcentajes obtenidos para la zona 1 y los mapas de composi-
ción. Por otro lado, las zonas 2 y 3 se corresponde con la capa de alúmina aumentando los
porcentajes tanto de aluminio como del oxígeno. Ya que la lámina está depositada sobre
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una membrana de SiN (de unos 50 nm de espesor) obtenemos también señal de ambos
elementos en el análisis. Por otro lado, el contenido de fósforo se asocia a los procesos
de ataque químico que sufren las rejillas en su proceso de adelgazamiento. Cabe resaltar,
que según el análisis de EDX obtenemos un EuO prácticamente estequiométrico con una
relación de 13.13 de oxígeno frente a 13.19 de europio. Sin embargo, este resultado no
debe considerarse tan signiﬁcativo como el proporcionado por XPS, donde obteníamos un
porcentaje mayor de europio en el estado 3+. Hay que tener en cuenta que, el análisis
de EDX proporciona la concentración de los elementos químicos en la muestra a analizar,
pero ninguna información acerca de las especies o de los estados de oxidación de cada ele-
mento. El XPS sin embargo, proporciona información sobre la composición química y los
estados de oxidación de cada elemento a través de las energías de enlace de los electrones
de los niveles nucleares. Posteriormente a la caracterización mediante EDX, se procedió a
investigar la estructura cristalina de la capa de EuO. En general, la estructura cristalina
de las nanoláminas es muy sensible a la irradiación de electrones por TEM y en este caso
en particular, para la nanolámina de 20 nm de EuO. Con el ﬁn de evitar el dañado o mo-
diﬁcaciones en la nanoestructuras inducidas por el haz de electrones, se procedió a realizar
varias pruebas de estabilidad. Finalmente, se optó por utilizar haces con baja densidad de
electrones y trabajar con periodos cortos de exposición, teniendo especial cuidado durante
el estudio mediante HRTEM. En la ﬁgura 4.6 a) se muestra una imagen HRTEM de una
zona de la muestra. La estructura cristalina y la identiﬁcación de la fase se calcularon a
partir del análisis de la transforma rápida de Fourier (FFT) de las imágenes de HRTEM.
Los nanocristales se identiﬁcaron midiendo los ángulos entre dos orientaciones y sus dis-
tancias interplanares. Las ﬁgura 4.6 b) muestra el análisis FFT de la región deﬁnida por
el cuadrado blanco en la ﬁgura 4.6 a). En la ﬁgura 4.6 b), las reﬂexiones se corresponden
con una estructura de tipo FCC (cúbica centrada en las caras, del inglés Face-Centered
Cubic) orientada en el eje de la zona [011]. Se extrae un parámetro de red de aEuO =5.14
± 0.02 Å, lo que se corresponde con el EuO [111]. A la vista de los resultados obtenidos
por las simulaciones de los patrones de difracción de FFT, es difícil determinar si existe
una orientación preferente, ya que sólo se pueden generar imágenes y medir aquellos planos
que están bien orientados con respecto al haz de electrones y con distancias mayores que
la resolución del microscopio.
En la ﬁgura 4.7 se representan imágenes de HRTEM sobre áreas más extensas. La
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Figura 4.6: a) Imagen HRTEM de una zona de la lámina. b) Patrones de difracción ob-
tenidos mediante análisis FFT de la zona remarcada en blanco de la imagen HRTEM
presentada en a).
ﬁgura 4.7 b) se corresponde con la ﬁgura 4.7 a), una vez ﬁltrada mediante análisis FFT. Las
zonas verdes se corresponden con los planos (220) y (200) del EuO, las zonas azules con los
planos (222) del Eu2O3 y las zonas marrones con el Al2O3. En la ﬁgura 4.7 c) se representan
varias zonas. Mediante esta ﬁgura, se pretende mostrar los efectos producidos por el haz de
electrones cuando no se utilizan unas condiciones adecuadas para preservar la estructura
del material bajo estudio. Las zonas marcadas en azul se corresponden con un patrón
de Moiré. La formación de patrones de Moiré (bandas producidas por la interferencia
de dos o más planos cristalinos, unos encima de otros, en la misma zona) se produce
tras la exposición a la irradiación, generando zonas cristalinas superﬁciales de Eu2O3. Los
patrones de Moiré sólo pueden formarse cuando las nanoláminas estás apiladas a distancias
del orden de las fuerzas de Van der Waals, ya que para que se forme la interferencia, las
nanoláminas tienen que estar en la misma trayectoria de los electrones y por tanto tener
un espesor prácticamente bidimensional [112, 113]. En concreto, se encontró que tras un
minuto de irradiación, empiezan a formarse patrones de Moiré. Es por esto por lo que,
como se comentó anteriormente, se trabajó con exposiciones cortas y con baja densidad
de electrones. La zona remarcada en blanco, y ampliada a la derecha en la ﬁgura 4.7
d), corresponde al plano (200) del EuO donde se resuelven los planos interatómicos en
alta resolución, obteniéndose una distancia interplanar de 2.58Å(valor teórico de 2.57Å).
A la vista de los resultados y teniendo en cuenta que, mediante el análisis por XRD no
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se observaba ninguna contribución del Eu2O3 en fase cúbica, podemos concluir que la
presencia del Eu2O3 cúbico se debe a la irradiación electrónica anteriormente comentada.
Por otro lado, los resultados son consistentes con la formación nanocristalina del
EuO aunque puedan contener áreas con exceso de oxígeno en estado amorfo (EuOx con
x >1). De hecho, en las áreas policristalinas, los límites de grano (delimitados por planos
compactos), pueden actuar como centros de nucleación para el oxígeno. La irradiación
del haz de electrones se lleva a cabo en vacío (10−7 mbar) de modo que la contribución
del oxígeno del entorno es despreciable. Es por esto que la formación de Eu2O3 tras la
irradiación sólo puede explicarse por la presencia de oxígeno en el volumen libre entre los
límites de grano de la capa policristalina de EuO. Para el caso de esta muestra 3.3, el
análisis de XPS mostraba una fracción porcentual del europio en el estado 3+ del 37.5%,
lo cual concuerda con los resultados aquí obtenidos.
4.5. Caracterización óptica
La función dieléctrica del monóxido de europio (EuO) no ha sido revisada desde la
década de los 70, donde se obtuvieron las constantes ópticas del EuO masivo, mediante
el análisis de medidas de reﬂectancia [2]. Es más, en la actualidad, no existen estudios
sistemáticos sobre las constantes ópticas para este material en su forma de lámina delgada,
lo que supone que en artículos recientes sobre el EuO nanocristalino, se sigan usando las
constantes ópticas del material masivo [114]. Cabe resaltar que para el caso de láminas
delgadas, las medidas basadas en cambios de intensidad relativa, como las medidas de
reﬂectancia (R) y transmitancia (T), no son tan precisas como por ejemplo, las obtenidas
por elipsometría. En particular, la elipsometría es una herramienta muy poderosa que se
utiliza habitualmente para determinar la estructura electrónica y la función dieléctrica de
materiales tales como perovskitas semiconductoras [115117], semiconductores orgánicos e
inorgánicos [118,119], polímeros [120], metales y semimetales para aplicaciones plasmónicas
[121, 122], aislante topológicos [123] e incluso para materiales bidimensionales (2D) [123
126].
En esta sección, se detallan por tanto, los resultados de los análisis de las medidas de
elipsometría sobre las nanoláminas depositadas de EuO, con el ﬁn de obtener y caracterizar
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Figura 4.7: a) Imagen HRTEM de la capa de EuO. b) Imagen a) ﬁltrada mediante análisis
de FFT. La zonas verdes se corresponden con los planos (220) y (200) del EuO, las zonas
azules con el planos (222) del Eu2O3 y las zonas marrones con el Al2O3. c) Imagen HR-
TEM con zonas fuertemente irradiadas enmarcadas en azul (patrones de Moiré) así como
una zona débilmente irradiada recuadrada en blanco (EuO cristalino) d) Detalle en alta
resolución de la capa de EuO (plano (200)) donde se observan perfectamente las distancias
interplanares de los átomos.
su función dieléctrica. Este estudio aporta información nueva y relevante a la existente en la
literatura, puesto que las propiedades ópticas de las nanoláminas se pueden ver fuertemente
modiﬁcadas, debido a efectos de tensiones, estequiometría, tamaño de nanocristal y otro
tipo de efectos [88, 127130].
En la ﬁgura 4.8 a) y b) se representan Ψ y ∆, respectivamente, obtenidos por elipso-
metría para cuatro ángulos diferentes (25, 30, 35 y 40 grados) en el rango de energías 0.7-5
eV (248 - 1770 nm) para la muestra 1.3. Los puntos corresponden a los datos experimenta-
les y las líneas negras a los ajustes. Para obtener la función dieléctrica de la lámina de EuO
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se ha considerado un modelo de 3 capas formado por el substrato de Silicio (constantes óp-
ticas conocidas), la lámina de EuO (constantes ópticas a determinar) y la capa protectora
superior de Al2O3 (constantes ópticas conocidas), tal y como se muestra esquemáticamente
en la ﬁgura 4.8 a). Las constantes ópticas del Silicio se tomaron de la literatura y las de
la alúmina de la base de datos de Woollam [131]. Hay que tener en cuenta que, en otros
trabajos, para proteger la capa de EuO de la oxidación, en lugar de la capa de alúmina se
usan capas metálicas, como por ejemplo oro (Au) o platino (Pt) [56, 83, 132]. En nuestro
caso, la elección de la capa de alúmina (transparente para espesores pequeños) permite una
caracterización óptica de la película de EuO que, con una capa metálica se haría imposi-
ble, debido a la fuerte absorción de la misma. Con el objetivo de tener modelos físicamente
admisibles, la función dieléctrica de la lámina de EuO se ha modelado bajo consistencia
Kramer-Kroning, es decir, la parte real e imaginaria de la función dieléctrica compleja
no son independientes y están ligadas mediante las ecuaciones de Kramer-Kroning. Los
ajustes se muestran mediante las líneas negras continuas dando como resultado un error
cuadrático medio, ECM= 1.44, lo que da cuenta de la enorme bondad del ajuste.
En general, el modelo utilizado para realizar el ajuste de los datos, está compuesto
por varios osciladores que representan las diferentes transiciones electrónicas posibles, entre
los diferentes niveles de energía del EuO. En la ﬁgura 4.8 d) se representa la parte imagi-
naria de la función dieléctrica compleja 2 deconvolucionada por los diferentes osciladores
utilizados. La absorción de las láminas de EuO se puede ajustar por la suma de 3 funciones
(osciladores) que describen su respuesta óptica en el infrarrojo, visible y ultravioleta. Estas
funciones dan cuenta de la absorción de luz en diferentes transiciones electrónicas desde la
banda de valencia (BV) 4f a la banda de conducción (BC) 5d y 6s [2]. La banda de ab-
sorción más intensa, centrada en 2.2 eV, corresponde a la transición indirecta 4f → X3 [2].
Esta contribución es conocida como excitón magnético debido a la fuerte componente de
espín de los electrones situados en la capa electrónica 4f [133]. La transición excitónica se
ajusta perfectamente mediante un modelo de Cody-Lorentz donde sólo exista contribución
de la parte imaginaria de la función dieléctrica compleja (absorción), si la energía de fotón
es mayor que la energía de la banda prohibida. El modelo de Cody-Lorentz es un modelo
muy utilizado en elipsometría para láminas nanocristalinas semiconductoras [116,134]. Por
otro lado, en la región VIS-UV, la absorción se puede ajustar mediante funciones gaussia-
nas (gaussiano 1 y 2 en la ﬁgura 4.8 d)). Ambas contribuciones corresponden a transiciones
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Figura 4.8: a) Ψ y b) ∆ obtenidos por elipsometría a cuatro ángulos diferentes (25, 30, 35
y 40 grados) en el rango de 0.7 - 5 eV (250 - 1770 nm) para la muestra 1.3. Los puntos
corresponden a los datos obtenidos y las líneas negras a los ajustes. La ﬁgura interior en
b) es la parte imaginaria del EuO masivo publicado en [2] c) Función dieléctrica compleja,
parte real (1) y parte imaginaria (2) obtenidas tras los ajustes de elipsometría. d) Parte
imaginaria (2) obtenida mediante la suma de las funciones Cody-Lorentz y gaussianas.
directas, esto es, la 4f → Γ1 (centrada en 3.5 eV) y la 4f → Γ25′ (centrada en 5.4 eV) [2].
Llegados a este punto, es importante tener en cuenta que la transición indirecta 4f → X3
se considera la más relevante desde el punto de vista óptico, sin embargo, en fenómenos de
transporte magnético, la transición directa 4f → Γ1 es la que da cuenta de los electrones
minoritarios (espín abajo) por debajo de la temperatura de Curie [72]. Es necesario por
tanto enfatizar que nuestras medidas de elipsometría son muy sensibles a esta transición
directa, incluso teniendo en cuenta que estamos a temperatura ambiente.
En la ﬁgura 4.8 c) se representa la función dieléctrica compleja, parte real (1) y parte
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imaginaria (2), obtenida por los ajustes de elipsometría. Para la parte real, fue necesario
añadir al modelo una función de Cauchy no dispersiva (sin absorción). En general, los
valores de 2 obtenidos están de acuerdo con los publicados para la función dieléctrica del
EuO masivo obtenido en 1974 por G. Güntherodt el al. (inserción en la ﬁgura 4.8 b)) [44],
sin embargo existen diferencias notables. Por un lado, los valores de 2 son algo más bajos
y la energía de la banda prohibida está desplazada al azul (mayores energías) con respecto
a la del EuO masivo obtenido por G. Güntherodt el al. Estos fenómenos serán discutidos
con detalle más adelante en esta misma sección.
En la tabla 4.4 se presenta la matriz de correlación obtenida por el método Montecarlo
para evaluar la correlación entre los 3 osciladores (cody-Lorentz, gaussiano 1 y gaussiano
2) utilizados. Las variables Amp y En representan la amplitud y la energía de centrado,
respectivamente. Se considera una dependencia lineal para el caso de valores mayores o
iguales (en valor absoluto) a 0.95 (margen de un 5% de conﬁanza en estadística). Como se
puede observar en la tabla 4.4, los valores diagonales de la matriz de correlación (mismo
parámetro frente a sí mismo) tienen un valor de 1. Por otro lado, los valores cruzados
están muy por debajo de 0.95 mostrando la no dependencia lineal de los parámetros de los
osciladores.
Amp-G2 Amp-G1 Amp-CL En-CL En-G1 En-G2
Amp-G2 1 0.208 -0.486 -0.093 0.071 0.559
Amp-G1 0.208 1 -0.341 -0.184 0.241 0.566
Amp-CL -0.486 -0.341 1 0.125 0.249 -0.101
En-CL -0.093 -0.184 0.125 1 0.271 0.131
En-G1 0.071 0.241 0.249 0.271 1 0.676
En-G2 0.559 0.566 -0.101 0.131 0.676 1
Tabla 4.4: Matriz de correlación obtenida por el método Montecarlo para los parámetros
amplitud y energía de centrado para las funciones usada por el modelo de elipsometría:
CL = cody-lorentz, G1 = gaussiano 1 y G2 = gaussiano 2.
En la ﬁgura 4.9 se representan las medidas de elipsometría en el rango 0.7 - 5 eV
(248 - 1770 nm) para las muestras 1.3, 3.3, 7.3 y 53. El rango de medida cubre parte del
ultravioleta cercano, el visible y el infrarrojo cercano. Los puntos corresponden a los datos
experimentales y las líneas negras a los ajustes proporcionados por el modelo de elipsome-
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tría. A simple vista, se observan las oscilaciones debidas a los fenómenos de interferencia
entre las distintas intercaras (silicio - lámina de EuO, lámina de EuO - alúmina). Recor-
demos que las muestras 1.3, 3.3 y 53 tienen un espesor aproximado de 100 nm mientras
que la muestra 7.3 tiene 164 nm. Las medidas fueron realizadas a varios ángulos (con un
mínimo de tres) en pasos de 0.05 eV y con autorretardador.
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Figura 4.9: Espectros para los parámetros Ψ y ∆ obtenidos por elipsometría a diferentes
ángulos en el rango de energías 0.7-5 eV (248 - 1770 nm) para la muestras 1.3, 3.3, 7.3 y
53. Los puntos corresponden a los datos experimentales obtenidos y las líneas negras a los
ajustes proporcionados por el modelo de elipsometría.
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En la ﬁgura 4.10 se representan los índices de refracción en el rango 900 - 1700 nm
(0.7 - 1.37 eV) obtenidos a partir de las medidas de elipsometría. En general, se observa
que a medida que incrementamos la presión base, el índice de refracción disminuye. Este
fenómeno se atribuye a la incorporación de oxígeno en las láminas, tal y como reﬂejaban los
resultados de XPS para las muestras crecidas para valores superiores a 1.3 × 10−7 mbar.
Según los análisis de XPS, la muestra 1.3 es completamente estequiométrica (EuO). Por
otra parte, para las muestras crecidas a mayores presiones, esta incorporación de oxígeno
(zonas de EuOx con x>1), se produce en las fronteras de grano de los nanocristales de
EuO, según el análisis de HRTEM. Los resultados de la ﬁgura 4.10 demuestran que se
puede modiﬁcar el índice de refracción de las láminas de EuO (y por tanto la respuesta
óptica) desde 2.28 hasta 2.19 (para una longitud de onda de 1500 nm) modiﬁcando la
presión base en la cámara de depósito, i.e la cantidad de oxígeno en el volumen libre entre
los nanocristales de EuO.
Figura 4.10: Índices de refracción obtenidos tras los ajustes proporcionados por el modelo
de elipsometría para las muestras 1.3, 3.3, 7.3 y 53.
En la ﬁgura 4.11 se representa la función dieléctrica compleja, 1 (a) y 2 (b) para las
muestras 1.3, 3.3, 7.3 y 53 obtenida mediante elipsometría en el rango de energías 0.7 - 5 eV
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(248 - 1770 nm). Se observa una modiﬁcación de la función dieléctrica compleja en función
de la presión base y, por tanto, en función de la incorporación de oxígeno. Para la muestra
1.3 en la ﬁgura 4.11 a) se observa una fuerte dispersión anómala para 1 en el rango 1.5-2.5
eV, mientras que para la muestra 53 (25% EuO y 75% Eu2O3), la dispersión anómala se
desplaza al ultravioleta y es mucho menor. Por otro lado, las muestras crecidas a presiones
intermedias, 3.3 y 7.3 presentan estados intermedios, es decir, la dispersión anómala va
bajando en intensidad a la vez que se desplaza hacia energías mayores. Esta tendencia se
repite para 2 representado en la ﬁgura 4.11 b). Es decir, mientras que se observa una
absorción clara en el visible (1-3 eV) para la muestra 1.3, la muestra 53 presenta una
respuesta dieléctrica en el espectro visible sin absorción hasta la región ultravioleta (4 eV).
Al igual que para 1, las muestras crecidas a las presiones intermedias, 3.3 y 7.3, presentan
estados intermedios, es decir, la absorción va bajando en intensidad a la vez que se desplaza
hacia energías mayores.
Figura 4.11: Función dieléctrica compleja a) 1 y b) 2 obtenida mediante los ajustes por
elipsometría para las muestras 1.3, 3.3, 7.3 y 53.
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Tal y como se comentó previamente al inicio de esta sección, la banda de absorción
más intensa, centrada en 2.2 eV (para la muestra 1.3), corresponde a la transición indirecta
4f → X3 [2]. Esta contribución (excitón magnético) es una característica fundamental del
EuO [133]. Las medidas de elipsometría para las muestras de EuO nanocristalinas crecidas
por PLD muestran un desplazamiento de la banda de energías prohibidas al azul con
respecto al EuO masivo. En la ﬁgura 4.12 se muestra una ampliación de la ﬁgura 4.11 b)
para valores de 2 cercanos a 0. En esta ﬁgura se representa la energía a partir de la cual
la lámina semiconductora de EuO empieza a absorber (banda de energías prohibidas). En
concreto, la muestra 1.3 presenta un desplazamiento al azul en el valor de esta banda de
de 0.12 eV. Teniendo en cuenta que la estequiometría de esta muestra es perfecta según el
análisis de XPS, este fenómeno apunta a un conﬁnamiento cuántico del excitón magnético
para tamaños de nanocristal de 5-6 nm según el análisis de rayos X [6,135].
Figura 4.12: Ampliación de la ﬁgura 4.11 b) para valores de 2 cercanos a 0 de las muestras
1.3, 3.3, 7.3 y 53 junto con los valores obtenidos para la banda de energías prohibidas. En
la inserción se representa cómo varía la energía de la banda prohibida en función de la
presión base en la cámara de depósito (en escala logarítmica).
Las láminas de EuO de este trabajo tienen estructura nanocristalina, y por tanto,
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el conﬁnamiento cuántico se produce en tres dimensiones, teniendo una geometría de tipo
punto cuántico, es decir, un nanocristal de EuO. Por otro lado, dado que según el análisis
de rayos X no se aprecian diferencias en los tamaños de los nanocristales en función de
la presión base en la cámara de depósito, el conﬁnamiento cuántico no puede explicar el
desplazamiento al azul de la energía de la banda prohibida a medida que aumentamos
la presión base. Este fenómeno, se atribuye pues al aumento de oxígeno en las láminas,
tal y como se desprende de los resultados de XPS. Es más, de los análisis de HRTEM se
desprende que el oxígeno se incorpora en el volumen libre que se encuentra entre los na-
nocristales de EuO, estando en contacto con la superﬁcie de los mismos. La incorporación
de oxígeno en la superﬁcie de nanocristales tiene fuertes consecuencias, ya que modiﬁca la
concentración de portadores de carga, afectando, por lo tanto, a las propiedades electróni-
cas, magnéticas e iónicas [104106]. En nuestro caso, la incorporación de oxígeno modiﬁca
la energía de la banda prohibida efectiva de las láminas depositadas, demostrando que es
posible funcionalizar el material desde el punto de vista óptico.
4.6. Caracterización magnética
La medidas de magnetismo en función de la temperatura (300 - 2 K) se realizaron
con un magnetómetro SQUID comercial (Quantum Design, MPMS-XL5), tal y como se
detalló en la sección experimental.
En la ﬁgura 4.13 a) se representa la magnetización de la muestra 1.3 en función de la
temperatura según las medidas ZFC (del inglés Zero Field Cooling), FC (del inglés Field
Cooling) y FH (del inglés Field Heating) (ver sección experimental). Se puede observar
cómo aparece un pico pequeño de bloqueo en la medida ZFC (línea roja) a la temperatura
de ≈ 6 K (la magnetización sube para luego bajar). Este fenómeno podría ser debido
a dos causas: 1) un comportamiento superparamagnético o 2) la existencia de diferentes
fronteras de dominio magnético que se alinean a baja temperatura, estando desalineadas a
temperaturas mayores. Este último fenómeno, concuerda con una estructura policristalina,
donde cada dominio magnético puede estar aleatoriamente orientado a alta temperatura.
Éste es el caso de las muestras depositadas en este trabajo. Si nos ﬁjamos ahora en la
ﬁgura 4.13 b), se puede observar que, por debajo de 66 K, la muestra comienza a volverse
magnética. La temperatura de Curie para el EuO es de ≈ 69 K [70], estando, por tanto,
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muy cerca del valor esperado. Aún así, la subida de la respuesta magnética es progresiva
con un cambio más abrupto por debajo de ≈ 40 K, lo que podría estar relacionado con
el tamaño de los nanocristales (5-6 nm). Müller et al. estudiaron la dependencia de las
propiedades magnéticas, en función del espesor de láminas delgadas de EuO (en el rango
1-6 nm). Los resultados, mostraron una reducción de la saturación de la magnetización
por efectos de conﬁnamiento, así como un descenso de la temperatura de Curie cuando se
reduce el espesor de las láminas [136].
Figura 4.13: Magnetización de la muestra 1.3 en función de la temperatura a) (0 - 50 K),
b) (0 - 120 K) según las medidas ZFC, FC y FH comentadas en la sección experimental.
En b) el eje y ha sido ampliado para poder observar el cambio de la magnetización cerca
de la temperatura de Curie.
87
4. Modiﬁcación de las propiedades ópticas y magnéticas de nanoláminas de EuO a través del
control de la presión base de crecimiento
En la ﬁgura 4.14 se representan medidas de la magnetización en función del cam-
po aplicado para la muestra 1.3. La curva de histéresis ampliada, ﬁgura 4.14 b), muestra
que las láminas delgadas se comportan como ferromagnéticas para una temperatura de
2K (como cabe esperar por debajo de la temperatura de Curie). Sin embargo, debido al
tamaño de los nanocristales, éstos podrían bloquear el ferromagnetismo para convertirlo
en superparamagnetismo, tal y como se comentó anteriormente. Para averiguar, por tanto,
si la muestra se comporta como ferromagnética o paramagnética, se procedió a ajustar la
curva de magnetización mediante la función de Langevin (ﬁgura 4.14 a) y b), curva en
azul). De dicho ajuste se obtiene un resultado de 70 µB de momento magnético efectivo,
no coincidiendo con el ciclo de histéresis, por lo que se descarta el comportamiento super-
paramagnético. En la ﬁgura 4.14 b) se representa la curva de histéresis ampliada en el eje
X (campo aplicado). La láminas de EuO se comportan como paramagnéticas a 300 K y
como ferromagnéticas por debajo de la temperatura de Curie (66 K). Para cuantiﬁcar el
momento magnético efectivo por átomo de Eu, se realizaron medidas de RBS para obtener
la densidad de las láminas. Los resultados proporcionaron una densidad de 2.17×1022/cm3.
A través del cálculo realizado, se obtiene una magnetización de saturación de 4.06 µB por
átomo de Eu (valor teórico 7 µB). La diferencia entre el valor obtenido y el teórico se
atribuye a varios fenómenos: i) las muestras presentaban oxidación en los bordes debido al
corte realizado; ii) la magnetización de saturación de los nanocristales es menor debido a
los efectos de frontera de dominio [137]; iii) efectos de conﬁnamiento estudiados por Müller
et al. [136]. Cabe destacar que Müller et al. sólo tiene conﬁnamiento en una dimensión
(espesor de las láminas), mientras que la estructura de las láminas depositadas en este
trabajo es nanocristalina (conﬁnamiento en 3 dimensiones), por lo que los efectos deberían
ser mayores. Por otro lado, se obtiene un campo coercitivo de 12 mT (120 Oe). Este valor
es indicativo de la alta calidad magnética de las láminas. Un resultado excelente, si lo
comparamos por ejemplo, con dos de los trabajos de referencia en el crecimiento de EuO.
Concretamente, Marioser et al. obtienen un valor bastante más bajo de 50 Oe [56]. Por
otro lado, Caspers et al. obtienen un valor de 100 Oe [82]. Este excelente resultado para
el campo coercitivo nos hace pensar, que efectivamente, la magnetización de saturación
calculada anteriormente (4.06 µB) sería mayor si se descontaran los efectos de oxidación
de los bordes.
En la ﬁgura 4.15 se representan los ciclos de histéresis para las muestras 1.3, 3.3 y 53.
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Figura 4.14: a), b) Ciclos de histéresis de la muestra 1.3 en función del campo aplicado. La
curva en azul representa el ajuste mediante la función de Langevin. La muestra presenta
una respuesta ferromagnética con un campo coercitivo de 12 mT.
Se observa una clara dependencia de las propiedades magnéticas de la lámina con respecto
a la presión base en la cámara de depósito. La muestra 3.3 presenta un comportamiento
ferromagnético, al igual que la muestra 1.3. En el caso de la muestra 3.3, el campo coercitivo
disminuye hasta un valor de aproximadamente 7 mT (70 Oe). Este valor sigue siendo aún
más grande que el publicado por Marioser et al. (50 Oe) para láminas puras de EuO [56],
lo que sigue dando cuenta de la calidad de las láminas de EuO depositadas en este trabajo.
Por último, en la muestra crecida a la presión de 53 no se observa ningún ciclo de histéresis,
aunque sí una dependencia paramagnética en función del campo aplicado, tal y como se
observa en la ﬁgura interior.
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Figura 4.15: Ciclos de histéresis para las muestras 1.3, 3.3 y 53. Las muestras 1.3 y 3.3
presentan una respuesta ferromagnética con campos coercitivos de 12 mT y 7 mT, res-
pectivamente. Por el contrario, la muestra 53 presenta un comportamiento paramagnético
(ﬁgura interior ampliada 500 veces).
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En resumen, en este capítulo se estudia cómo se modiﬁcan las propiedades ópticas y
magnéticas de láminas de EuOx (1 ≤ x ≤1.5) depositadas en función de la presión base en
la cámara de depósito. En concreto, se demuestra que es posible obtener láminas nanocris-
talinas de EuO a partir de un blanco de Eu2O3, en vacío (≈ 10−7 mbar) y a temperatura
ambiente mediante PLD. Este nueva metodología permite depositar EuO de una forma
más simple y eﬁciente, puesto que evita tener que disponer de sistemas de ultra-alto-vacío
(UHV), no se necesitan blancos puros de Europio metálico (más difíciles de fabricar y sin-
terizar), no se necesitan presiones parciales de oxígeno, así como tampoco, calentamiento
durante el proceso de crecimiento. El éxito del proceso se basa en aprovechar el fenómeno
(apriori negativo) de pérdida de oxígeno que se produce en el proceso de ablación por
PLD al crecer óxidos. Mediante este proceso, aproximadamente un 50% del oxígeno del
blanco no llega al substrato, y por tanto, no se incorpora a la lámina delgada. La presión
de base en la cámara de crecimiento resulta ser un parámetro clave para obtener el EuO,
siendo posible modiﬁcar la estequiometría del mismo mediante el control de esta varia-
ble de proceso, controlando así su respuesta tanto óptica como magnética. Los resultados
aquí obtenidos, permiten por tanto, fabricar láminas nanocristalinas de EuO con respuesta
funcionalizada, para su integración en dispositivos electro-ópticos, así como espintrónicos.
Como conclusiones más importantes de este capítulo se pueden destacar:
Los resultados de XPS muestran cómo, a medida que se incrementa la presión base,
se incrementa también la cantidad de oxígeno presente en las láminas. En concre-
to, se encentran unas fracciones relativas porcentuales de 2.72%, 13.52%, 37.54% y
75.34%, para las muestras crecidas a las presiones de 1.3, 2.1, 3.3 y 53, respectiva-
mente. Para la muestra crecida a 1.3, el espectro de alta resolución del nivel nuclear
Eu4d, no muestra trazas de europio en el estado 3+, por lo que la muestra depositada
se considera con una composición química de EuO perfectamente estequiométrica.
La caracterización mediante XRD muestra cómo a medida que aumentamos la pre-
sión base, se inhibe la formación de nanocristales de EuO, así como se fomenta la
aparición de nanocristales monoclínicos de Eu2O3. Los espectros de XRD muestran
los planos cristalinos del EuO para las orientaciones (111) y (220). Para presiones
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mayores de 7.3, desaparece el pico del EuO (220) coincidiendo con un aumento de
los nanocristales de Eu2O3. A partir de la ecuación de Scherrer se calcularon los
tamaños de nanocristal estando del orden de los 5-6 nm. Por otro lado, se aprecia un
desplazamiento del pico (220) del EuO a mayores ángulos a medida que aumentamos
la presión de crecimiento. Este desplazamiento se asocia a la incorporación de excesos
de oxígeno que modiﬁcan la distribución de carga sobre la superﬁcie del nanocristal.
Los datos proporcionados por HRTEM para la muestra 3.3, demuestran una estruc-
tura nanocristalina en las láminas depositadas. Se observan claramente los planos
cristalinos del EuO. Concretamente, las imágenes de alta resolución muestran una
distancia entre los planos atómicos del EuO (200) de 2.58 Å, prácticamente idéntico
al valor teórico de 2.57 Å. Por otro lado, la formación de patrones de Moiré tras ex-
posiciones prolongadas, y por tanto de Eu2O3 cúbico, sólo puede explicarse mediante
la presencia de oxígeno en la superﬁcie de los nanocristales de EuO.
Se ha desarrollado un modelo que permite obtener la función dieléctrica de láminas
de EuO depositadas en función de la presión base, siendo una de las herramientas
más útiles para la caracterización de las láminas. La interpretación y análisis de la
función dieléctrica permite identiﬁcar la banda de energías prohibidas de las láminas
de EuOx. La banda de energías prohibidas puede ser modiﬁcada mediante la variación
en la presión base, y está asociada, por un lado al conﬁnamiento cuántico que sufre el
excitón magnético dentro del nanocristal (estructura de punto cuántico), y por otro
lado, a la incorporación de oxígeno en la superﬁcie de los nanocristales que modiﬁcan
la concentración de portadores de carga, afectando, por lo tanto, a sus propiedades
electrónicas. Mediante esta técnica se consigue hasta un desplazamiento de 0.48 eV
al azul con respecto a la energía de la banda prohibida del EuO de referencia (1.12
eV), el mayor conseguido hasta la fecha. Los resultados son prometedores de cara a
diseñar láminas de EuO con respuesta óptica funcionalizada para su integración con
otros semiconductores y/o heteroestructuras.
Las láminas de EuO crecidas en este trabajo muestran una respuesta magnética
excelente en comparación con trabajos anteriores. Concretamente, la muestra 1.3
es ferromagnética con un campo coercitivo de 120 Oe. La presión resulta ser un
parámetro de control de las láminas que modiﬁca sus propiedades magnéticas. En
92
4.7.Conclusiones
particular, a medida que la presión de crecimiento aumenta, el campo coercitivo
disminuye y las muestras pasan de ser ferromagnéticas (1.3) a paramagnéticas (53).
La muestra 3.3 presenta un comportamiento intermedio en lo que se deﬁne como una
lámina semiconductora magnética diluida. Este tipo de materiales, se presenta como
uno de los materiales más prometedores en los próximos años para el desarrollo de
dispositivos espintrónicos.
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Capítulo 5
Efectos de la calidad estequiométrica
en la fotoluminiscencia de
monocapas de WSe2 encapsuladas
por óxido de aluminio
5.1. Cristales bidimensionales de Van der Waals
Los denominados cristales de Van der Waals (vdW) están formados por monocapas
de espesores típicos ≈ 1 nm, que se encuentran apiladas y acopladas entre sí mediante fuer-
zas de vdW. Los átomos que componen las monocapas individuales se encuentran unidos
mediante enlaces covalentes, lo que permite aislar monocapas mediante exfoliación mecá-
nica. Debido a su elevada relación área/espesor, estos materiales también se conocen como
materiales bidimensionales (2D). En la actualidad, existe una amplia gama de materiales
2D presentando propiedades semi-metálicas, superconductoras, aislantes o semiconducto-
ras. Los materiales 2D de la familia semiconductora de los dicalcogenuros metálicos de
transición (TMDCs, del inglés Transition metal dichalcogenides) están formados por un
metal de transición M (Mo, W, etc.) y un calcógeno X (S, Se, etc.) mediante la fórmula
química MX2. Presentan propiedades físicas únicas, como por ejemplo, una alta movili-
dad de portadores (250 cm2 V−1 s−1), banda de valencia/conducción sintonizable, fuertes
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interacciones luz-materia, así como una transición de banda prohibida indirecta a direc-
ta en monocapas cristalinas, que los convierten en candidatos ideales para dispositivos
optoelectrónicos y fotónicos ultracompactos [8, 138140].
En general, los materiales semiconductores se caracterizan por tener una banda de
energías prohibidas (band-gap) que representa la energía mínima requerida para excitar
un electrón desde la banda de valencia a la banda de conducción. La absorción de un
fotón de mayor energía que el band-gap, promueve un electrón desde la banda de valencia
dejando un hueco positivo de la misma carga. El electrón (cargado negativamente) así
como el hueco (cargado positivamente) pueden formar por atracción coulombiana pares
electrón-hueco, conocidos como excitones neutros. La relajación de esta pseudo-partícula
promueve el electrón de nuevo a la banda de valencia y puede ir acompañada de la emisión
de un fotón mediante un proceso conocido como recombinación radiativa. En el caso de los
materiales 2D, debido al fuerte conﬁnamiento espacial de los portadores de carga, así como
el reducido apantallamiento dieléctrico por interacciones de Coulomb, los electrones y los
huecos están estrechamente unidos, formando excitones y complejos multi-excitónicos con
energía de enlace de hasta 0.5 - 1 eV, más de un orden de magnitud superior a los pozos
cuánticos bidimensionales de los semiconductores del grupo III-V [141].
Por lo tanto, la repuesta óptica de los materiales semiconductores 2D, está domina-
da por la recombinación radiativa de complejos excitónicos y depende en última instancia,
de las diferentes interacciones con otras partículas o pseudo-partículas. Además, la gran
relación superﬁcie-volumen típica de los materiales 2D, los hace altamente sensibles al
ambiente. Por ejemplo, disolventes orgánicos comúnmente ulizados como la acetona o el 2-
propanol, pueden introducir involuntariamente dopado electrónico en materiales 2D [141].
Esto puede afectar a la fotoluminiscencia de los materiales modiﬁcando la densidad de
electrones libres, haciendo que la recombinación de complejos de excitones cargados nega-
tivamente (en presencia de electrones en exceso) o positivamente (en presencia de huecos
en exceso), domine sobre la de excitones neutros [142]. Las dinámicas excitónicas tam-
bién se ven afectadas por el substrato, principalmente debido a efectos de tensiones/estrés,
transferencia de carga o efectos de apantallamiento dieléctrico [8,143145]. Para el caso de
monocapas exfoliadas mecánicamente, estos efectos, dependen del área de contacto entre
la monocapa y el substrato, que a su vez, se ve afectada por parámetros tales como el
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procedimiento de preparación, así como el tipo de cinta adhesiva utilizada [25, 146]. Es
compresible, por tanto, encontrar discrepancias en diversos estudios sobre la emisión de
monocapas de WSe2, debido a inevitables diferencias de las condiciones experimentales y
en la preparación de las muestras.
Con la ﬁnalidad de proteger los materiales 2D para su integración factible en dis-
positivos funcionales, se han explorado diferentes técnicas para su encapsulado, entre la
que destaca el encapsulado con materiales dieléctricos tales como Al2O3, HfO2, SiN3 o
SiO2 [147151]. Sin embargo, el crecimiento de un encapsulado uniforme y conforme por
la técnica de depósito por capas atómicas (ALD), representa todavía una tarea desaﬁante,
puesto que requiere que la superﬁcie del material 2D sea pretratada o funcionalizada [27].
Los estudios sistemáticos de los efectos del encapsulado son, por tanto, a menudo, contra-
dictorios. Por ejemplo, mientras que algunos cambios en la emisión óptica se atribuyen a
la presencia de efectos de tensiones/estrés o a un posible dopado eléctrico [152,153], otros
artículos lo asocian a efectos de apantallamiento dieléctrico [154].
Es este capítulo se muestran y comparan los resultados obtenidos del encapsulado
de monocapas de WSe2 por óxido de aluminio, tanto para la técnica de PLD (hasta ahora
no estudiada) como para ALD (técnica de referencia).
5.2. Optimización del depósito de Al2O3 por la técnica de
PLD
Mediante el proceso de ablación láser, el material eyectado (especies ionizadas -
electrones e iones-), así como átomos neutros, alcanzan una alta energía cinética (10-100
eV) en la zona central del depósito (conﬁguración en eje), debido a la alta direccionalidad
de la pluma de ablación [10, 89]. Por lo tanto, para encapsular materiales 2D, los cuales
presentan una alta fragilidad y sensibilidad a los alrededores (espesor de ≈ 1-2 nm), se
utilizó la conﬁguración fuera de eje en la que la muestra se coloca en una posición alejada
del centro de la pluma. De este modo, se pueden evitar las especies más energéticas, y así,
el posible dañado del material 2D a encapsular. El material utilizado para el encapsulado
fue el Al2O3 dada su alta transparencia en el rango visible y su alta estabilidad tanto física
como química.
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Además, es bien conocido que el proceso de depósito por PLD no es muy uniforme en
espesor sobre áreas relativamente grandes (centímetros). Por lo tanto, para conseguir un
encapsulado uniforme, con espesor y propiedades ópticas controlados, es necesario hacer
en primera instancia un estudio sistemático de estos aspectos. En particular, es deseable
controlar la velocidad de depósito en una posición determinada del substrato fuera de eje,
i.e. menor dañado en el material 2D durante el proceso de encapsulado, preservando una
buena calidad óptica del óxido al mismo tiempo.
5.2.1. Distribución espacial del depósito de Al2O3
Con el ﬁn de evaluar la distribución espacial del depósito y calibrar la velocidad de
depósito en zonas fuera de eje, se procedió a depositar Al2O3 sobre un substrato de Silicio
monocristalino de un tamaño suﬁcientemente grande según se muestra en la ﬁgura 5.1. Las
condiciones de depósito son: energía = (2.0 ± 0.2) [J/cm2]; frecuencia de repetición = 10
Hz; presión = (2,4± 0,1) · 10−6 mbar; temperatura = (293± 1) K.
Figura 5.1: Imagen del depósito Al2O3 sobre un substrato monocristalino de Si. Los números
representan las diferentes zonas de estudio sobre el depósito.
Como se observa en la ﬁgura 5.1, la zona 1 corresponde a la zona de mayor depósito,
i.e. al centro de la pluma. Por otro lado, las zonas 2, 3 y 4 corresponden a las zonas alejadas
del centro de la pluma, que están asociadas con zonas de menor velocidad en el depósito.
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Por otra parte, en estas zonas se espera que la llegada de especies altamente energéticas
generadas en el proceso de ablación sea mucho menor respecto al centro de la pluma, y por
lo tanto, se produzca menor dañado de la monocapa de WSe2. La geometría del depósito
es, en general, muy particular de cada sistema experimental. Para el caso que se presenta
en esta tesis, se observó que el desgaste del blanco de ablación cambia considerablemente
la geometría del depósito e incrementa la formación de partículas grandes (micrométricas)
a medida que va aumentado el número de depósitos en experimentos sucesivos. Para evitar
este inconveniente, cada dos depósitos de Al2O3 se procedió a pulir el blanco de manera
sistemática.
En la imagen del depósito se observan varios colores asociados a diferentes espesores
del óxido en cada una de las zonas indicadas en la ﬁgura. Para evaluar la función dieléc-
trica de la Al2O3 en las diferentes zonas, así como calibrar las velocidades de depósito,
se hicieron medidas de elipsometría en cada una de las zonas señaladas en la ﬁgura 5.1.
La alúmina amorfa fue ajustada por el modelo de Al2O3 proporcionado por el software
comercial V.A.S.E y que se basa en un modelo de Cody-Lorentz, tal y como se detalló en
la sección experimental. En primer lugar, se ajustaron los datos experimentales de Ψ y ∆
en el rango del infrarrojo, donde la lámina depositada presenta una absorción nula. Esto
permite obtener el espesor de la lámina dieléctrica utilizando un modelo simpliﬁcado para
películas ópticamente transparentes. A continuación, manteniendo el espesor de la lámina
ﬁjo, se ajustaron los parámetros del modelo que dan cuenta de la parte real del índice de
refracción complejo (IRC) para todo el espectro. Es decir, las absorciones debidas al mode-
lo Cody-Lorentz (que dan cuenta de la parte imaginaria del índice de refracción complejo)
se mantuvieron constantes para las diferentes zonas. Desde un punto de vista físico, esto
implica suponer que la composición química del material permanece constante en todas
las zonas. En la ﬁgura 5.2 se representan las medidas de elipsometría Ψ y ∆ (puntos), así
como los ajustes obtenidos (líneas negras) para las diferentes zonas de la ﬁgura 5.1. La
medidas se realizaron a los ángulos de 65◦, 70◦ y 75◦ en el rango 0.7 - 4.5 eV en pasos de
0.05 eV. El error cuadrático medio obtenido para los ajustes es de ECM = 2.7. La bondad
del ajuste puede observarse en la ﬁgura 5.2. Como conclusión, se extrae que las diferentes
zonas tienen la misma absorción, y por tanto, la misma composición química. Cabe decir,
que la elipsometría es muy sensible a cambios composicionales químicos [155,156].
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Figura 5.2: Medidas de elipsometría a 65◦, 70◦ y 75◦ para las diferentes zonas sobre el
depósito de Al2O3 representadas en la ﬁgura 5.1.
En la tabla 5.1, se representan los espesores de la capa de Al2O3, obtenidos por
elipsometría, para cada una de las zonas de la ﬁgura 5.2. La variación espacial de espesor
con respecto a la distancia desde el centro del depósito sigue una función proporcional a
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cosn(θ), tal y como se explicó en la sección experimental [11, 157, 158]. Además, se han
calculado las velocidades de crecimiento del depósito dividiendo el espesor obtenido para
cada zona por el tiempo total de depósito.
Zona1 Zona2 Zona3 Zona4
Espesor [nm] (135± 1) (34± 1) (24± 1) (12± 1)
Ratio [nm/s] (0,074± 0,002) (0,018± 0,002) (0,013± 0,002) (0,006± 0,002)
Tabla 5.1: Espesor y velocidad de crecimiento de la capa de Al2O3 para las diferentes zonas
de la ﬁgura 5.1.
Como se puede apreciar, la velocidad de depósito baja considerablemente a medida
que nos alejamos del centro del mismo. Las velocidades de depósito se ajustan también a
una distribución proporcional a cosn(θ), puesto que no son más que el cociente entre el
espesor (que sigue una función del tipo cosn(θ)) y tiempo total de depósito (constante).
Figura 5.3: Constantes ópticas n y k para las diferentes zonas sobre el depósito de Al2O3
(ﬁgura 5.1).
En la ﬁgura 5.3 se representan el índice de refracción y el coeﬁciente de absorción,
n y k respectivamente, desde 0.8 eV hasta 4.5eV, para las diferentes zonas en el depósito
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de Al2O3. Las constantes ópticas se obtienen a través del modelo de elipsometría, una vez
realizados los ajustes (ﬁgura 5.2). Como se puede observar, los índices de refracción para
las diferentes zonas son muy similares. De hecho, la diferencia máxima la encontramos
entre la zona 1 y la zona 2, con un valor de 0.01 en la segunda cifra decimal del índice
de refracción. Estas diferencias de valor se encuentran dentro del error experimental, por
lo que desde un punto de vista óptico, las zonas tienen el mismo índice de refracción. Por
otro lado, el coeﬁciente de absorción permanece igual para todas las zonas (∼= 0) puesto
que fue una imposición del modelo para los ajustes de elipsometría. Es decir, para todas
las zonas, la lámina de Al2O3 es trasparente en el rango 0.7 - 4 eV.
5.2.2. Evaluación del dañado de monocapas de WSe2 encapsuladas por
PLD: propiedades de emisión óptica
Con el objetivo de lograr un encapsulado dieléctrico que preserve las propiedades
ópticas de las monocapas de WSe2 y para evaluar el dañado de las monocapas debido al
bombardeo por especies energéticas obtenidas durante el proceso de ablación, se analizó la
emisión óptica a temperatura ambiente de monocapas encapsuladas a diferentes distancias
respecto al centro de la pluma, según se muestra en la ﬁgura 5.1.
Todas las muestras fueron encapsuladas con 10 nm de Al2O3, para lo que hubo
que ajustar los tiempos de depósito en función de la velocidad de crecimiento para ca-
da posición. Para este caso, las velocidades de depósito fueron 0.0055, 0.0096, 0.0149 y
0.0308 (nm/s). Cabe destacar que estas velocidades son diferentes que las presentadas en
el apartado anterior. Esto es debido a que estos experimentos se realizaron en otra cámara
de depósito presentando por tanto el experimento, una geometría diferente. Esto supuso
realizar un nuevo depósito previo de calibración.
Los experimentos de micro-fotoluminiscencia fueron realizados mediante el sistema
experimental que se ha desarrollado durante esta tesis y que se describió en la sección expe-
rimental. Para la excitación de las monocapas se usó un láser de Titanio-zaﬁro sintonizado
a una longitud de onda de 532 nm. En la ﬁgura 5.4 a) se muestra la fotoluminiscencia para
las monocapas de WSe2 encapsuladas y sin encapsular, mientras que en b) se representan la
intensidad de fotoluminiscencia y el desplazamiento relativo del pico de fotoluminiscencia
respecto a la monocapa sin encapsular. Como se puede observar, a medida que nos apro-
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ximamos al centro del depósito, la señal de la fotoluminiscencia va perdiendo intensidad
hasta llegar a ser prácticamente nula (ﬁgura 5.4 a)). Como se comentó al inicio de este
capítulo, la señal de fotoluminiscencia de la monocapa sin encapsular, con un dopado eléc-
trico bajo y a temperatura ambiente, tiene una contribución dominante del excitón neutro
X0 a una energía de EX0 = 1.661 ± 0.005 eV. Por otro lado, en la ﬁgura 5.4 a) se observa
un ensanchamiento del pico de PL y en b) un desplazamiento hacia energías menores a
medida que nos aproximamos al centro del depósito, a la vez que una disminución de la
intensidad, como se comentó anteriormente.
Esto se atribuye a la implantación de especies energéticas generadas en el proceso de
ablación, las cuáles pueden crear estados intermedios en la banda de energías prohibidas del
material [159]. Este resultado indica que, el depósito de óxidos por PLD, podría usarse para
producir de forma controlada defectos inducidos por impacto iónico que a baja temperatura
se comporten como emisores de fotones individuales para aplicaciones en tecnologías de
computación cuántica [160].
Figura 5.4: a) Micro-fotoluminiscencia de monocapas de WSe2 encapsuladas con 10 nm de
Al2O3 a diferentes velocidades de crecimiento (posiciones respecto al centro de la pluma de
ablación). b) Intensidad de fotoluminiscencia relativa y valores de desplazamiento relativo
respecto a una monocapa de referencia sin encapsular.
En base a estas observaciones, resulta más conveniente realizar el proceso de encapsu-
lado colocando la muestra a distancias lo más alejadas posible al centro del depósito (centro
de la pluma de ablación). En los trabajos que se presentan en este capítulo, esta distancia
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fue ﬁjada en la zona donde la velocidad de crecimiento del óxido es de aproximadamente
0.0055 nm/s.
5.3. Morfología superﬁcial de las monocapas de WSe2 encap-
suladas
Tal y como se mencionó al inicio del capítulo, la ﬁnalidad del trabajo consiste en
realizar un estudio comparativo entre el encapsulado por las técnicas de PLD y ALD. En
particular, para que el crecimiento de una monocapa de óxido tenga lugar mediante la
técnica ALD, es necesario que existan centros de nucleación repartidos sobre la superﬁcie
del substrato sobre el que se deposita el material. En estos puntos de nucleación, que vienen
dados por defectos y/o enlaces libres en la superﬁcie del substrato, tiene lugar la disociación
de los precursores utilizados (TMA y H2O para el caso de Al2O3) en sus elementos básicos,
para posteriormente reaccionar químicamente entre ellos y formar una monocapa de Al2O3
cuando la temperatura del substrato es la adecuada. Por el contrario, el depósito de Al2O3
mediante la técnica PLD tiene lugar por condensación del material evaporado en el proceso
de ablación. Una de las ventajas de la técnica PLD es la relativamente elevada energía
cinética de las especies durante el proceso de crecimiento, lo cual hace posible el depósito
de láminas compactas (con baja porosidad), cuando el depósito se hace en condiciones de
alto vacío ( 10−6mbar).
En la ﬁgura 5.5 (a) se muestran las imágenes de AFM, juntos con los perﬁles sobre
la morfología de la superﬁcie, para monocapas encapsuladas por ALD para espesores no-
minales de la capa de Al2O3 de 5, 10 y 30 nm. Como se puede observar en estas imágenes,
el óxido crece formando estructuras tridimensionales sobre la superﬁcie de la monocapa de
WSe2, con una rugosidad pico-pico de hasta ≈ 15 nm. Esto es un resultado conocido y es
atribuido a una baja densidad de defectos y/o impurezas en la superﬁcie de la monocapa,
lo que indica la alta calidad de las monocapas obtenidas en el proceso de exfoliación mecá-
nica. Únicamente, para la monocapa en la que se depositó un espesor nominal de 30 nm se
observa un recubrimiento continuo aunque no conforme a la superﬁcie original. Es decir, a
la vista de este resultado, se puede aﬁrmar que la superﬁcie del material 2D se mantiene
intacta tras el proceso de exfoliado [161]. Por otro lado, según los resultados obtenidos por
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AFM, el recubrimiento obtenido por PLD presenta una distribución continua y conforme a
la superﬁcie del material 2D, ﬁgura 5.5 (b). La rugosidad superﬁcial presenta un valor pico
a pico de ≈ 3 nm y el perﬁl muestra además un escalón de ≈ 0.7 nm que se corresponde
con el espesor de la monocapa de WSe2. Estas diferencias se atribuyen al hecho de que,
tal y como se vio en el capítulo experimental, en la técnica física de depósito por PLD, el
material es evaporado (sublimación) mediante la transformación de un pulso de luz láser en
calor (ablación). El material ablacionado crece por condensación al llegar al substrato y/o
la superﬁcie del material 2D, no necesitando reaccionar químicamente como en el caso de
los precursores en el ALD. Por tanto, los resultados de AFM corroboran que, a diferencia
del ALD, la técnica de PLD proporciona encapsulados uniformes.
Figura 5.5: a)Imágenes de AFM para las monocapas encapsuladas por ALD (espesores 5, 10
y 30 nm) y b) PLD. Las líneas negras representan el perﬁl de AFM sobre los recubrimientos.
Mientras que para el caso del ALD se observa un encapsulado discontinuo y no conforme,
para el caso del PLD se observa que el substrato y la monocapa de WSe2 se encuentran
completamente cubiertos de forma continua y conforme a las superﬁcies de partida.
5.4. Caracterización química y estructural de las monocapas
de WSe2 encapsuladas por Al2O3
Para comparar la estequiometría de la alúmina depositada tanto por PLD como por
ALD, se utilizó la técnica de espectroscopía de fotoelectrones emitidos por rayos X (XPS).
Como se observa en la ﬁgura 5.6, para los espectros correspondientes al pico de oxígeno,
O 1s, aparte de la contribución principal debida al óxido de aluminio, encontramos otra
más pequeña debida a los grupos hidroxilo (OH−) para las dos técnicas de encapsulado.
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Esta contribución se debe principalmente a la exposición a la atmósfera de las muestras
encapsuladas [162,163]. En la tabla 5.2 se enumeran los resultados principales del análisis
de XPS (porcentaje atómico estimado, energía de enlace y la anchura a media altura) para
monocapas encapsuladas mediante las dos técnicas de depósito utilizadas.
Figura 5.6: Espectros de XPS para a) ALD y b) PLD. Los ajustes y el análisis indican que
el óxido depositado mediante PLD es estequiométrico mientras que para el ALD hay una
deﬁciencia de oxígeno.
Para el espectro de PLD, además de la contribución de los grupos hidroxilo (OH−)
se encuentra una tercera contribución correspondiente a enlaces de oxígeno con wolframio
(WOx) a menores energía de enlace. Con el ﬁn de investigar más este fenómeno se procedió a
analizar los niveles nucleares del W 4f (con sus respectivas componentes W 4f5/2 y W 4f7/2)
para las muestras encapsuladas con 5 nm. La ﬁgura 5.7 (b) muestra el espectro XPS para el
nivel 4f del wolframio. Como se puede observar, los dos picos principales correspondientes
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Estequiometría Pico analizado % atómico Energía de enlace (eV) FWHM (eV)
ALD / Al2O2,85
O 1s (Al-óxido) 52.37 531.27 1.94
O 1s (OH) 10.94 532.99 1.93
Al 2p 36.68 74.38 1.6
PLD / Al2O3
O 1s (Al-óxido) 39.47 531.35 1.52
O 1s (OH) 16.46 532.42 1.32
O 1s (WOx) 17.67 530.20 1.5
Al 2p 26.40 74.67 1.59
Tabla 5.2: Porcentaje atómico estimado, energía de enlace y anchura a media altura
(FWHM) para los espectros de la ﬁgura 5.6.
al acoplamiento espín-órbita (∆=2.17eV) W 4f5/2 y W 4f7/2 se resuelven perfectamente.
Además, mientras que para el caso del ALD no aparece ninguna componente a más alta
energía, para el espectro de PLD sí que pueden detectarse dos contribuciones más pequeñas
asignadas al WOx y que se atribuyen a una pequeña oxidación superﬁcial inducida por la
implantación de iones de alúmina durante el proceso de depósito [159,164]. Tras el análisis
detallado de los espectros de las muestras estudiadas, se observan asimetrías en los niveles
W 4f5/2 y W 4f7/2 que sugieren la presencia de un segundo doblete W 4f desplazado ≈
0.6 eV con respecto al pico principal (líneas discontinuas en la ﬁgura 5.7 (b)). Este tipo de
fenómeno ha sido atribuido previamente, a variaciones espaciales en el nivel de Fermi a lo
largo de la superﬁcie de la muestra, debido a una mezcla de planos de Van der Waals con
otras zonas no de Van der Waals, como bordes, esquinas o escalones [165]. Éste podría ser
nuestro caso, puesto que el diámetro del área escaneada es aproximadamente de 400 µm y
por lo tanto puede cubrir zonas del material 2D con diferentes espesores (bicapas, tricapas,
etc.) y superﬁcies escalonadas. Por otro lado, el peso relativo espectral de los dobletes en
cada muestra reﬂeja la singularidad de cada una, lo cual es el resultado de cada proceso
particular de exfoliado mecánico. Por último, no se detectaron cambios relativos en los
picos de las muestras encapsuladas con respecto a las no encapsuladas, descartando de
esta forma modiﬁcaciones de composición relevantes sobre las muestras encapsuladas.
A continuación, se resumen muy brevemente los resultados obtenidos por micro-
Raman para las monocapas encapsuladas por ALD y PLD. Estos estudios se realizaron
con el ﬁn de obtener información sobre la calidad, cambios de composición y/o efectos de
109
5. Efectos de la calidad estequiométrica en la fotoluminiscencia de monocapas de WSe2
encapsuladas por óxido de aluminio
Figura 5.7: (a) Espectros Raman de la muestra sin encapsular (cuadrados) y de las muestras
encapsuladas con 30 nm por ALD (triángulos) y PLD (estrellas). La línea de rayas vertical
indica la frecuencia de los modos degenerados E12g y A1g característicos de las monocapas de
WSe2. Las líneas continuas representan los mejores ajustes obtenidos para las medidas. (b)
Espectros de XPS para las muestras encapsuladas con 5 nm y sin encapsular mostrando
los niveles W 4f5/2 y W 4f7/2. La muestra encapsulada por PLD presenta además una
componente adicional asociada al WOx, lo que indica una oxidación parcial del material
2D.
tensiones sobre el material 2D debido al proceso de encapsulado. En concreto, el estudio
se focalizó sobre los modos de vibración E12g (en el plano) y A1g (fuera del plano). Estos
modos están degenerados para las monocapas de WSe2 y contribuyen fuertemente con una
única señal centrada aproximadamente en 250 cm−1 [166]. Este modo es particularmente
sensible a efectos de tensiones [167] o dopado del material 2D [168]. En la ﬁgura 5.7 (a) se
muestran los espectros Raman para las muestras encapsuladas (30 nm) y sin encapsular.
Las curvas continuas representan los ajustes realizados (a través de curvas lorentzianas)
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para el modo en cuestión. Como se puede observar en la ﬁgura 5.7 (a) y dentro de la reso-
lución del sistema experimental (≈ 0.5 cm−1), no se encuentran desplazamientos del modo
tras los encapsulados, lo que indica que, independientemente de la técnica de encapsulado
utilizada, el estado de deformación y la composición del material 2D no se ve alterado por
el recubrimiento. Para las muestras encapsuladas con diferentes espesores (5, 10 y 20 nm)
se encontraron resultados similares.
5.5. Medidas de micro-fotoluminiscencia en monocapas de
WSe2 encapsuladas
En esta sección se presentan los estudios sobre la emisión óptica de monocapas de
WSe2 sin encapsular y encapsuladas mediante el depósito de una capa de AlxOy de este-
quiometría variable. En las siguientes sub-secciones se presentan estudios a temperatura
ambiente y dependientes de la temperatura (10-300K).
5.5.1. Micro-fotolumiscencia a temperatura ambiente
Con el ﬁn de estudiar la emisión de las monocapas encapsuladas, se llevaron a cabo
medidas de micro-PL a temperatura ambiente. Previamente al encapsulado, se caracterizó
la emisión para cada una de las monocapas y se encontró que todas presentaban la misma
emisión excitónica centrada en EX0 = 1.661 ± 0.005 eV, por lo que se pudieron comparar
directamente los espectros de PL. La ﬁgura 5.8 muestra los espectros normalizados de las
muestras sin encapsular y encapsuladas. La curva negra corresponde con la emisión carac-
terística de una monocapa de WSe2 sin encapsular exfoliada sobre el substrato SiO2/Si y
será usada como referencia. El espectro de emisión está claramente dominado por la transi-
ción correspondiente al excitón neutro (X0) centrado en EX0 = 1.661 eV y representado por
una línea discontinua. El resultado es similar cuando nos ﬁjamos en el espectro de PL de
la muestra encapsulada con alúmina estequiométrica (PLD, Al2O3) de la ﬁgura 5.8 b). No
se observan diferencias signiﬁcativas en cuanto a desplazamientos y/o ensanchamiento del
pico cuando se compara con la muestra sin encapsular. Esta observación es consistente con
estudios previos donde se demuestra que los efectos de apantallamiento dieléctrico, sobre
las transiciones ópticamente activas en materiales 2D son despreciables. Este fenómeno es
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debido a que la disminución esperada en la energía de enlace del excitón se ve compensada
por una reducción similar en la energía de la banda prohibida. [169].
Figura 5.8: Espectros normalizados de micro-fotoluminiscencia a temperatura ambiente de
las muestras encapsuladas con diferentes espesores y sin encapsular. Los recubrimientos
han sido depositados mediante a) ALD (Al2O2,85) y b) PLD (Al2O3). c) FWHM y d) des-
plazamiento relativo del máximo de la fotoluminiscencia. Las rayas verticales representan
el valor para la muestra de referencia sin encapsular.
Por otro lado, cuando se analiza el espectro de emisión de la monocapas encapsuladas
con alúmina no estequiométrica (ALD, Al2O2,85) se observa claramente un desplazamiento
hacia el rojo de la emisión excitónica de ≈ 35 meV con respecto a la monocapa sin encap-
sular. En particular, se observa un aumento gradual del desplazamiento al rojo a la vez
que aumenta el espesor de la capa de Al2O2,85, tal y como se observa en la ﬁgura 5.8 (a).
Este desplazamiento al rojo va también acompañado de un ensanchamiento en la emisión,
concretamente, el FWHM aumenta desde 40 meV para la monocapa sin encapsular hasta
80 meV para la monocapa encapsulada por ALD. Hay trabajos donde se ha demostrado
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que los óxidos sub-estequiométricos con vacantes de oxígeno, como en nuestro caso para
el ALD (Al2O2,85), pueden actuar como fuentes de portadores para el material que se en-
cuentra debajo [170, 171]. Más concretamente, en el caso de óxidos amorfos defectuosos
pueden aparecer estados localizados adicionales dentro de la banda prohibida. El dopado
por electrones en el material 2D da como resultado un incremento gradual de la emisión del
trión negativo (X−) con respecto a la del excitón neutro (X0), tal y como se reporta para
materiales 2D controlados por inyección eléctrica, concretamente MoS2 [172], MoSe2 [173],
WSe2 [174] y WS2 [175]. Cuando la concentración de portadores en el material 2D au-
menta como resultado del dopado eléctrico producido por el óxido sub-estequiométrico,
se produce un ensanchamiento y un desplazamiento de la emisión debido a la superposi-
ción del trión negativo y del excitón neutro. Esto es lo que ocurre exactamente para el
caso de encapsulado por ALD, donde se ve un ensanchamiento gradual de la PL conforme
aumentamos el espesor de la capa de óxido (sub-estequiométrico), o dicho de otra forma,
conforme aumentamos el dopado eléctrico se produce un cambio de las componentes espec-
trales, debido a una mayor contribución triónica en favor de la excitónica, como se observa
en la ﬁgura 5.9. El máximo del pico de emisión se desplaza aproximadamente 35 meV,
tal y como se espera para la energía de enlace relativa del trión en monocapas de WSe2,
Eb,X− ≈ 30 meV [174,176]. El desplazamiento gradual observado para el caso en el que el
encapsulado se realiza mediante la técnica ALD, cuyo óxido es no estequiométrico, se debe
a un recubrimiento gradual de la monocapa (ver ﬁgura 5.5), i.e. el óxido no estequiométrico
va cargando eléctricamente la monocapa a medida que va cubriendo su superﬁcie.
Para comparar las intensidades relativas con respecto a las monocapas sin encapsu-
lar, en la ﬁgura 5.10 se representa el ratio entre la intensidad integrada de la PL antes
(IsinencapsularPL ) y después (I
encapsulada
PL ) del encapsulado (Irel = I
encapsulada
PL /I
sinencapsular
PL )
como función del espesor del recubrimiento de óxido. Mientras que para las monocapas
recubiertas mediante PLD, se encuentra un valor relativo medio Irel = 0.59± 0.1, para las
monocapas encapsuladas por ALD se obtienen resultados completamente diferentes. En
principio, para el caso del óxido sub-estequiométrico depositado por ALD, la intensidad
del pico del trión debería ser similar a la del excitón en las monocapas dopadas que sin
dopar [174,176]. Sin embargo, tal como se observa en la ﬁgura 5.9, se observa un descenso
considerable de la fotoluminiscencia en las muestras encapsuladas por ALD. Ya que los re-
sultados obtenidos por Raman y XPS mostraban una ausencia de daño de las monocapas
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Figura 5.9: Espectros de micro-fotoluminiscencia (líneas negras) y ajustes (líneas rojas) para
las muestras encapsuladas por ALD (Al2O2,85) con diferentes espesores: 0 (sin encapsular),
5, 7.5, 10 y 30 nm. Los espectros de fotoluminiscencia se han ajustado con funciones
gaussianas de la siguiente forma: excitón neutro X0 (verde), trión X− (azul) y estados
localizados de la banda prohibida (magenta).
tras los encapsulados, la caída de la intensidad de la fotoluminiscencia puede ser debida
a varios factores. Por una parte, se podría pensar que la capa de óxido puede afectar a la
intensidad de excitación y eﬁciencia de extracción, debido a la interferencia óptica produ-
cida por la combinación de las reﬂexiones y transmisiones en las diferentes intercaras. Sin
embargo, puesto que los espesores de la capa de óxido son mucho menores que la longitud
de onda de excitación (532 nm) y emisión (700-800 nm), los cambios en la eﬁciencia de
extracción deberían ser mucho menores que los que en realidad se observan en la ﬁgura
5.10 entre las diferentes técnicas (ALD versus PLD).
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Figura 5.10: Intensidad integrada de fotoluminiscencia a temperatura ambiente de las mo-
nocapas encapsuladas para los diferentes espesores (5, 10, 20, y 30 nm), relativas a la
intensidad de PL de las monocapas sin encapsular. Potencia de excitación = 10 µW.
Una posible explicación para este fenómeno sería la creación de canales de recombi-
nación no radiativos para los excitones y/o los portadores generados fotónicamente, tales
como los procesos Auger, los cuales son particularmente relevantes para los semiconduc-
tores altamente dopados. Por otro lado, otra posibilidad, tanto para el descenso de la
fotoluminiscencia como del dopado eléctrico, podría ser un descenso de pares electrón-
hueco fotónicamente generados a través de procesos de transferencia del material 2D a
trampas ópticas (procesos no radiativos) presentes en el óxido sub-estequiométrico [177].
Este fenómeno es el que se observa en las muestras encapsuladas por ALD, una correlación
cualitativa entre el dopado inducido por el recubrimiento de óxido y un descenso en la
intensidad de la fotoluminiscencia. En este caso, la intensidad de la fotoluminiscencia dis-
minuye gradualmente a medida que aumenta el área del recubrimiento de óxido (el grado
de dopado) sobre el material 2D. Para apoyar aún más la interpretación anterior de la carga
gradual del material 2D recubierto por ALD, se preparó otra muestra (que denominaremos
(I)) en la que se depositó por ALD una capa de Al2O2,85 de 5 nm de espesor sobre un
substrato de SiO2/Si antes de transferir la monocapa mediante exfoliación mecánica. En
la ﬁgura 5.11 se muestra: a) Mapa de topografía y b) potencial de superﬁcie (medido por
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KPFM, del inglés Kelvin probe force microscopy) de una monocapa cubierta no uniforme-
mente con 5 nm de Al2O2,85, c) potencial de superﬁcie de la muestra (I). En la ﬁgura 5.11
a), se observa que el óxido se deposita de forma continua sobre el substrato pero no sobre
el material 2D, tal y como se comentó en la sección de AFM. Si comparamos la morfología
superﬁcial de la monocapa cubierta por ALD (5.11 a)) y el mapa de potencial de superﬁcie
(5.11 b)), se encuentra una correlación perfecta entre las zonas cubiertas por el óxido no
estequiométrico Al2O2,85 y las zonas donde el potencial superﬁcial es máximo. Además,
en la muestra (I) se midió la misma diferencia de potencial entre la monocapa descubierta
y el Al2O2,85 circundante (5.11 c)). Por otro lado, y como resultado más importante, las
partes descubiertas y cubiertas del material 2D presentan ﬂuctuaciones del potencial de
superﬁcie de alrededor de 100 mV.
Figura 5.11: a) Topografía y comparativa de los potenciales de superﬁcie obtenidos
por KPFM para b) una monocapa recubierta con 5 nm de Al2O2,85 por ALD y c)
una monocapa de referencia sin recubrir exfoliada mecánicamente sobre la estructura
Al2O2,85(ALD)/SiO2/Si.
Estas observaciones, junto con los resultados de la fotoluminiscencia obtenida a tem-
peratura ambiente y que revelan un dopado eléctrico del material 2D, sugieren que el
dopado eléctrico se puede controlar a escala nanométrica, delimitado por el tamaño de
estructuras nanométricas que componen la capa de óxido sub-estequiométrico. El control
local del dopado eléctrico de materiales 2D es crucial para crear uniones p − n para apli-
caciones fotovoltaicas [178], diodos emisores de luz (LED) [179], así como transistores de
efecto campo (FET) [180]. La manipulación del dopado eléctrico de las monocapas ha sido
116
5.5.Medidas de micro-fotoluminiscencia en monocapas de WSe2 encapsuladas
demostrada en diferentes estudios, tales como por inyección eléctrica [178,179], fotoexcita-
ción [181], oxidación nativa autolimitada en láminas delgadas de WSe2 [182], transferencia
de carga fotoinducida [177, 180, 183] y funcionalización de la superﬁcie [184]. Aunque re-
cientemente, se ha demostrado el dopado eléctrico de tipo n para láminas delgadas de WSe2
encapsuladas por SiNx en área micrométricas [185], los resultados obtenidos en el presente
trabajo, demuestran que es posible dopar eléctricamente las monocapas en la escala nano-
métrica y que podrían usarse para desarrollar nuevas aplicaciones muy prometedoras para
nanodispositivos.
5.5.2. Micro-fotolumiscencia dependiente con la temperatura (10-300K)
La ﬁgura 5.12 (a) muestra el espectro característico de micro-PL (a 10K) para una
monocapa sin recubrir y la ﬁgura 5.12 (b) y (c) para las monocapas recubiertas con 10 nm
por PLD y ALD, respectivamente. El espectro de fotoluminiscencia correspondiente a la
monocapa descubierta se compone de varios picos. Los picos centrados en 1.747 y 1.714
eV corresponden al excitón neutro X0 y al excitón cargado (trión) X−. Sin embargo, hay
mucha controversia sobre el origen del pico de emisión centrado en 1.696 eV. Si bien esta
emisión ha sido experimentalmente atribuida al biexcitón (XX) formado por la unión de dos
excitones mediante interacción de Coulomb [186], cálculos teóricos recientes la atribuyen
a un estado excitado del biexcitón (XX∗), con una energía relativa de enlace Eb,XX∗= 59
meV con respecto al excitón neutro (X0). Debido a esta incertidumbre, en este trabajo se
denotará a la transición centrada en 1.696 eV como P1.
Por otro lado, hay trabajos donde se reporta que la energía de enlace del biexcitón
es Eb,XX = 20 eV [176,187,188], y energías de enlace relativas de compuestos excitón-trión
(X0-X−) en torno a 15 meV, lo cual está muy cerca del valor predicho para biexcitón [188].
Procederemos entonces a denotar la débil emisión de PL centrada en 1.732 eV como P0
(Eb = 15 meV). Los picos denotados por L0, L1, L2 y L3 se atribuyen a estados localizados
del excitón atrapado en pozos de potencial desordenados, y que podrían deberse a la capa
dieléctrica de (SiO2) que se encuentra debajo de la monocapa [189,190]. Todos los picos del
espectro de la PL se han ajustado mediante funciones gaussianas tal y como se observa en
la ﬁgura 5.12 a-c). Como una apreciación aparte, resulta interesante que las energías me-
didas para todas las transiciones de las monocapas exfoliadas en varios substratos SiO2/Si
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Figura 5.12: (a) Espectros de micro-fotoluminiscencia a 10K para las monocapas de WSe2
sin recubrir y recubiertas por PLD (b) y ALD (c). Las distintas componentes de la emisión
fueron ajustadas mediante funciones gaussianas. Los espectros para diferentes potencias de
excitación se muestran en d) para la monocapa descubierta, e) para la monocapa cubierta
por PLD, y f) para la monocapa cubierta por ALD.
fueron muy similares. Además, las energías de enlace relativas mostradas en la ﬁgura para
cada transición son bastante similares a otros valores reportados en la literatura [190194].
Esto sugiere que el origen para las emisiones L0, L1, L2 y L3 asociadas a estados localizados
podrían estar relacionadas con las propiedades intrínsecas de la monocapa de WSe2. Aun-
que serían necesarios estudios adicionales para comprender completamente el origen de las
transiciones de la fotoluminiscencia asociadas con estados localizados, los resultados aquí
presentes sugieren que las energías de enlace correspondientes a estas transiciones se man-
tienen relativamente constantes con algunas ﬂuctuaciones en su ensanchamiento espectral.
Este último fenómeno podría ser atribuido a un mayor desorden en los pozos potenciales
de conﬁnamiento debido a la presencia de defectos en las monocapas o a inhomogeneidades
en la rugosidad del substrato SiO2/Si.
En la ﬁgura 5.12 d-f) se muestra el estudio de la intensidad de fotoluminiscencia
dependiente con la potencia de excitación. Normalmente, esta dependencia en un material
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semiconductor se puede ajustar mediante una función potencial del tipo I ∝ Pα [195]. En la
tabla 5.3 se pueden observar los datos tabulados para cada componente (X0, P0, X−, P1, L0
y L1) del espectro de fotoluminiscencia. De esta forma, se pudieron obtener los exponentes
de la función potencial para las monocapas recubiertas y descubiertas. Las bandas anchas
situadas a más baja energía, B0 y B1 (para PLD), y D0 y D1 (para ALD) fueron ajustadas
mediante la convolución de dos curvas de tipo gaussiano. Para la monocapa sin encapsular,
las componentes X0, P0, X−y P1 muestran una dependencia casi lineal con respecto a
la potencia de excitación (α ≈ 1), asociado con procesos de recombinación radiativa de
excitones libre [196]. Por otro lado, las componentes L0 y L1 muestran una dependencia
sublineal (α < 1), que se atribuye a la recombinación de excitones ligados en estados
localizados [191].
Tabla 5.3: Exponentes α obtenidos al realizar el ajuste de la expresión I ∝ Pα a las inten-
sidades de fotoluminiscencia para cada uno de los picos mostrados en la ﬁgura 5.12 d-f)
para una monocapa de WSe2 sin encapsular y encapsulada mediante las técnicas de ALD
y PLD.
Descubierta PLD ALD
X0 1.18 ± 0.03 0.91 ± 0.01 
P0 1.01 ± 0.03  
X− 1.06 ± 0.05 1.02 ± 0.04 1.8 ± 0.2
P1 1.11 ± 0.08 0.86 ± 0.03 1.9 ± 0.2
L0 0.8 ± 0.2 0.75 ± 0.08 2.3 ± 0.2
L1 0.65 ± 0.07 0.48 ± 0.04 2.0 ± 0.1
Bandas B,D  0.32 ± 0.08 0.8 ± 0.1
El daño estructural asociado a la recombinación no radiativa podría explicar la leve
disminución en el valor del exponente de las monocapas encapsuladas con respecto a la
monocapa sin encapsular. El comportamiento de las muestras encapsuladas por PLD es
muy similar a las monocapas de WSe2 descubiertas, como se muestra en la ﬁgura 5.12
e). No obstante, también se resuelven dos bandas anchas B0 y B1 y que se atribuyen a
la oxidación superﬁcial y los posibles defectos formados durante el depósito, tal y como
mostraban los resultados XPS [159]. Por otro lado, las muestras encapsuladas con el óxido
sub-estequiométrico (ALD) presentan un comportamiento considerablemente diferente, tal
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y como se observa en las ﬁguras 5.12 c) y f). En concreto, no se observa la emisión co-
rrespondiente al excitón libre (X0) y a medida que aumentamos la potencia de excitación,
la emisión de los estados ligados es la que domina todo el espectro. Las posiciones de las
componentes correspondientes a los estados X−, P1, L0 y L1 se pueden ajustar a energías
similares a las de la monocapa descubierta. En particular, para estas transiciones se en-
cuentra (α > 1) para la función potencial que muestra la dependencia de la intensidad de
fotoluminiscencia con la potencia de excitación I ∝ Pα.
Esta dependencia no lineal se atribuye a la presencia de canales de recombinación
no radiativos, como los procesos Auger, en los cuales la recombinación de portadores ya
no se rige por una cinética de primer orden [196]. Esta suposición está de acuerdo con la
disminución en la intensidad de PL medida a temperatura ambiente de las muestras encap-
suladas por ALD. El ensanchamiento visto en los estados anteriormente comentados, X−,
P1, L0 y L1, podría ser debido a un aumento en el desorden del potencial de conﬁnamiento
para los excitones después del encapsulado, inducido por la capa no uniforme de óxido que
cubre la monocapa [189]. Además, para los valores más bajos de excitación, en la PL sólo se
observan las bandas anchas D0 (1.638 eV) y D1 (1.601 eV). La intensidad integrada de PL
de estas bandas sigue una dependencia potencial lineal hasta valores de excitación de ≈ 200
µW donde comienza la saturación. Por otro lado, y dado que la calidad de las monocapas
se mantiene después del encapsulado, tal y como se demostró mediante XPS y Raman, la
aparición de estas bandas anchas pueden ser debidas a dos fenómenos: 1) la introducción
de niveles de energía dentro de la banda de energías prohibidas después del encapsulado
con óxidos no estequiométricos, y 2) la creación de pozos de potencial de conﬁnamiento
adicionales inducidos por el encapsulado. En resumen, los canales de recombinación no
radiativa dan cuenta de la dependencia potencial no lineal de las transiciones X−, P1, L0
y L1 discutidas anteriormente.
Para profundizar aún más en el origen de las diferentes emisiones encontradas en el
espectro de fotoluminiscencia a 10K, se realizó un estudio de la intensidad de fotoluminis-
cencia dependiente de la temperatura desde 10K hasta 300K. En la ﬁgura 5.13 se muestran
los espectros de fotoluminiscencia en función de la temperatura para las monocapas encap-
suladas y sin encapsular. Si comparamos los resultados de la monocapa encapsulada por
PLD frente a la descubierta podemos observar que son muy similares. Las dos muestras
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muestran un desplazamiento a energías mayores en los picos X0, P0 y X−, a medida que
vamos disminuyendo la temperatura desde 300 hasta 10 K. Esta tendencia es consistente
con la ley de Varshni (ecuación 5.1), la cual describe la dependencia con la temperatura
de la energía de la banda prohibida en semiconductores.
Figura 5.13: Espectros de fotoluminiscencia en función de la temperatura para las mono-
capas a) sin encapsular y encapsuladas por b) PLD y c) ALD. La potencia de excitación
fue de 10 µW. Las líneas de rayas sirven como referencia para seguir la evolución de las
energías de las diferentes transiciones a medida que se varía la temperatura.
Eg(T ) = Eg(0)− α
′
T 2
T + β
(5.1)
donde Eg(T) y Eg(0) son las energías de la banda prohibida a la temperatura T y
0 K respectivamente, α
′
y β son parámetros especíﬁcos del material. Los ajustes de las
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transiciones X0, P0 y X− se muestran en la tabla 5.4 y son comparables a otros valores
publicados en la literatura para dicalcogenuros de metales de transición [175].
Sin encapsular PLD
X0 P0 X− X0 P0 X−
Eg(0) (meV) 1744 1727 1712 1750  1718
α
′
(x10−4 eV/K) 4.2 4.3 4.2 4.3  4.5
β (K) 170 170 170 170 170 170
Tabla 5.4: Ajustes de los parámetros de la ecuación de Varshni para las medidas realizas
con respecto a la temperatura.
Siguiendo con el análisis de la ﬁgura 5.13, a la temperatura de aproximadamente 60
K, los estados ligados excitónicos P1, L0 y L1 se disocian, con el correspondiente incremento
en el número de excitones (X0) y triones (X−) libres. La intensidad de fotoluminiscencia
del trión disminuye por encima de los 100 K de temperatura, y es, por tanto, el excitón
neutro el que comienza a dominar el espectro hasta llegar a temperatura ambiente. Por
otro lado, también se observa que la emisión atribuida a los estados localizados (bandas B0
y B1 de la ﬁgura 5.13 (b)) para el caso de las monocapas encapsuladas por PLD, persisten
hasta la temperatura de ≈ 220 K, sugiriendo un origen diferente (la oxidación parcial de
las monocapas) respecto a las transiciones P1, L0 y L1. La muestra sin encapsular muestra
la componente P0 para todo el rango de temperaturas, sin embargo, la misma transición
no se resuelve para el caso del encapsulado mediante PLD debido a la fuerte contribución
de la banda ancha B0, la cual se extiende desde aproximadamente 1.54 eV hasta 1.70 eV.
La transición P1 desaparece o se enmascara con la del trión X− para temperaturas por
encima de 130 K.
En la ﬁgura 5.13 (c) se muestra la evolución de la fotoluminiscencia en función la
temperatura para el caso de las muestras recubiertas por ALD (óxido no estequiométrico).
Como se puede observar, a bajas energías, las bandas anchas (D0 y D1) son las que dominan
el espectro por encima del trión (X−). Por otro lado, el X− se puede ajustar mediante la
ley de Varshni (ecuación 5.1). Como se observa en la ﬁgura 5.13 (c), las bandas anchas de
la fotoluminiscencia sufren un desplazamiento hacia el rojo a medida que la temperatura
aumenta. Mientras que la banda D1 no se resuelve, la banda D0 es estable hasta tempera-
tura ambiente, contribuyendo por tanto al ensanchamiento de la emisión que se muestra en
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las ﬁguras 5.12 (c) y (d). Estos ensanchamientos de la emisión a temperatura ambiente se
atribuyen por tanto a la combinación de las contribuciones de la emisión del trión y de los
estados localizados, inducidos por el procedimiento de encapsulado. La naturaleza de estos
estados es claramente diferente a la de los otros estados localizados discutidos para el caso
de las monocapas sin encapsular y encapsuladas por PLD, y podrían atribuirse a excitones
atrapados en potenciales desordenados producidos por el óxido circundante [189]. Además,
los efectos de estos potenciales desordenados pueden aumentar debido a la distribución
no uniforme de la capa de óxido no estequiométrico del encapsulado por ALD, ya que la
capa permanece cargada electroestáticamente al intercambiar portadores de carga con el
material 2D.
5.6. Conclusiones
Como conclusiones más importantes de este capítulo podemos destacar:
El doctorando ha diseñado, conﬁgurado y puesto a punto un sistema experimental de
micro-fotoluminiscencia. Esto le ha permitido continuar con las líneas de investigación
que comenzó durante su estancia predoctoral en el campo de los materiales 2D.
Se han realizado estudios sistemáticos de los efectos de encapsulado sobre la fotolu-
miniscencia de monocapas de WSe2. Los estudios previos por PLD demuestran que
trabajar fuera de eje, colocando las muestras en una posición alejada del centro de
la pluma de ablación, es una buena estrategia para conservar las propiedades ópticas
de la alúmina así como para evitar el dañado de las monocapas de WSe2.
Se ha demostrado que para el caso de las muestras recubiertas por PLD se obtienen
depósitos conformes a la superﬁcie original con valores de pico a pico de ≈ 3 nm,
mientras que para el caso del ALD el encapsulado es inhomogéneo y formado por
núcleos tridimensionales (valor de pico a pico >10 nm).
La composición y el estado de estrés de las monocapas se mantiene constante después
del encapsulado. Únicamente en las monocapas encapsuladas por PLD aparecen pe-
queñas trazas de WOx debido a la oxidación parcial de la monocapa por implantación
de especies energéticas producidas en el proceso de encapsulado por PLD. Por otro
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lado, mientras que la capa de óxido de aluminio depositada por PLD es perfecta-
mente estequiométrica (Al2O3), la depositada por ALD presenta déﬁcit de oxigeno
(Al2O2,85).
El espectro de fotoluminiscencia de las monocapas encapsuladas por PLD se mantiene
muy similar al de las monocapas sin encapsular. Contrariamente, la emisión de las
monocapas encapsuladas por ALD (óxido no estequiométrico) están dominadas por
una contribución triónica, debido al dopado eléctrico a través del intercambio de
portadores que se produce entre la capa de óxido y la monocapa. Además, se observa
un fuerte descenso de la intensidad de fotoluminiscencia que sugiere la presencia de
mecanismos de recombinación no radiativos en el material 2D.
Los espectros medidos en función de la temperatura y en función de la potencia
de excitación muestran que para el encapsulado por PLD (óxido estequiométrico),
la fotoluminiscencia está dominada por los procesos de recombinación radiativa de
excitones libres, aunque se observa una banda ancha adicional en comparación con
las monocapas sin encapsular, que podría ser debida a emisión de defectos originados
por bombardeo de la especies más energéticas durante el proceso de encapsulado. Por
otro lado, las monocapas encapsuladas por ALD (óxido no estequiométrico) presentan
una emisión debida a una alta densidad de estados localizados, los cuales generan
una banda ancha a bajas energías que permanece estable a temperatura ambiente.
El origen de estos estados localizados puede atribuirse a ﬂuctuaciones locales en el
potencial de conﬁnamiento inducido por la distribución aleatoria de cargas en el óxido
sub-estequiométrico.
Basándonos en todos los resultados anteriores, se concluye que el factor más impor-
tante a la hora de conseguir un encapsulado óptimo, en términos de preservar la
respuesta óptica, es la calidad estequiométrica del óxido. Por lo tanto, el PLD y el
ALD son técnicas potencialmente adecuadas para conseguir un encapsulado óptimo
de los materiales 2D, siempre que se elijan las condiciones experimentales adecuadas
para conseguir una estequiometría correcta y un control de las especies más energé-
ticas.
El trabajo aquí realizado permite extender sus resultados a otros materiales 2D (semi-
conductores y/o dieléctricos), jugando además un papel crucial a la hora de diseñar y
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optimizar dispositivos optoelectrónicos avanzados, para los cuales es esencial diseñar
nanoestructuras complejas compuestas por semiconductores/dieléctricos bidimensio-
nales. Además, el encapsulado mediante óxidos estequiométricos provee un método
robusto para proteger los materiales 2D mientras se preservan sus propiedades ópti-
cas y será particularmente relevante para la transferencia de nanoláminas de óxido
que incorporen materiales 2D para su integración en actuadores piezoeléctricos mi-
cromecanizados con el ﬁn de estudiar los efectos de deformación/estrés anisotrópicos
en semiconductores 2D con un detalle sin precedentes [197,198].
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Conclusiones
En este trabajo de tesis doctoral se ha llevado a cabo el desarrollo, caracterización
y análisis de de nanoláminas basadas en óxidos metálicos con el objetivo de funcionalizar
tanto nanoláminas de óxido europio (EuOx con 1 ≤ x ≤ 1.5) como monocapas de WSe2
encapsuladas por óxido de aluminio.
Para alcanzar con éxito el objetivo de este trabajo de tesis ha sido necesario realizar
diferentes estudios de cuyos resultados se han obtenido las siguientes conclusiones:
Se han depositado por PLD satisfactoriamente nanoláminas de Eu2O3 (material ac-
tivo, con un espesor de ≈ 200 nm) y Al2O3 (material protector, con un espesor de ≈
25 nm) en estructuras multi-capa con diferentes conﬁguraciones: Eu00: Si/Eu2O3; Eu11:
Si/Al2O3/Eu2O3/Al2O3; Eu01: Si/Eu2O3/Al2O3. Las nanoláminas han sido sometidas
posteriormente a tratamientos de recocido a las temperaturas de 500 ◦C y 850 ◦C. Los
resultados de XRD muestran la formación de la fase monoclínica a baja temperatura para
la conﬁguración Silicio/Eu2O3/Al2O3. Este resultado es original, puesto que permite indu-
cir la fase monoclínica (obtenida convencionalmente tras tratamientos a alta temperatura,
esto es >1100◦ C ) mediante un tratamiento a baja temperatura (500 ◦ C). Por otro lado,
los resultados también muestran como en la lámina de referencia (sin capas de Al2O3), se
favorece la formación de la fase cúbica a 500 ◦ C; demostrando que es posible controlar
la cristalización de una u otra fase mediante un diseño adecuado de la nanoestructura.
Las láminas exhiben fotoluminiscencia correspondiente a las transiciones intra-4f de los
iones de Eu3+, aunque ésta es marcadamente diferente. Concretamente, los cambios en la
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emisión de la transición 5D0 → 7F2, conﬁrman la fuerte inﬂuencia de los efectos del campo
cristalino sobre los niveles de energía de los iones Eu3+.
Se ha demostrado que es posible obtener láminas nanocristalinas de EuOx (1 ≤ x
≤1.5) a partir de un blanco de Eu2O3, en vacío (≈ 10−7 mbar) y a temperatura ambiente
mediante PLD. Este nuevo método, elimina el uso de condiciones de ultra-alto-vacío así
como el uso de presiones parciales de oxígeno tal y como se hace en la mayoría de trabajos
publicados hasta la fecha. Además, mediante el análisis de las medidas de elipsometría
espectroscópica, se han obtenido por primera vez las constantes ópticas de nanoláminas
de EuOx, que hasta el momento solo se habían publicado para el material masivo (en
inglés: bulk) y puramente estequiométrico. En cuanto a los resultados principales, se
muestra que la respuesta (tanto óptica como magnética) de las nanoláminas puede ser
modiﬁcada mediante el control de la presión base de la cámara de crecimiento, y está
asociada, por un lado al conﬁnamiento cuántico que sufre el excitón magnético dentro del
nanocristal (estructura de punto cuántico), y por otro lado, a la incorporación de oxígeno
en la superﬁcie de los nanocristales que modiﬁcan la concentración de portadores de carga,
afectando por tanto a sus propiedades optoelectrónicas. Mediante esta modiﬁcación, se
consigue hasta un desplazamiento de 0.48 eV al azul de la energía de la banda prohibida,
con respecto a la del EuO de referencia (1.12 eV), siendo el mayor desplazamiento obtenido
hasta la fecha. Además, las láminas de EuO crecidas en este trabajo muestran una respuesta
magnética excelente en comparación con trabajos anteriores con campos coercitivos que
van desde 70 Oe hasta 120 Oe.
Se ha investigado el encapsulado de láminas de WSe2 mediante el depósito de láminas
delgadas de Al2O3 tanto por PLD como por ALD (del ingles: Atomic Layer Deposition).
Los resultados muestran que, si se mantiene la estequiometría de la lámina de Al2O3, es
posible preservar las propiedades ópticas de las monocapas. Además, las medidas de AFM
(del inglés: Atomic Force Microscopy) muestran que el recubrimiento de la monocapa
de WSe2 obtenido mediante PLD, es uniforme con valores pico-pico de ≈ 3 nm. Este
encapsulado, es mejor que el obtenido mediante ALD, que siendo una de las técnicas de
referencia de la industria semiconductora, da lugar a recubrimientos no homogéneos que
presentan una alta rugosidad con un valor pico-pico de hasta 10 nm. Finalmente se muestra
que, el encapsulado mediante láminas de óxido subestequiométrico, permite controlar el
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dopado electrónico de la monocapa de WSe2 a escala nanométrica.
Por último el doctorando ha diseñado, conﬁgurado y puesto a punto un sistema
experimental de micro-fotoluminiscencia. Esto le ha permitido continuar con las líneas de
investigación que comenzó durante su estancia predoctoral en el campo de los materiales
2D. En conclusión, en esta tesis se demuestra que las propiedades ópticas, electrónicas y
magnéticas las nanoláminas de óxidos de europio nanocristalinas pueden ser modiﬁcadas de
manera controlada permitiendo por tanto su uso en dispositivos que abarcan desde sensores
de fase cristalina, marcadores de seguridad, aplicaciones biomédicas, diodos emisores de
luz así como dispositivos espintrónicos. Finalmente, el encapsulado con nanoláminas de
oxido de aluminio de monocapas de WSe2 demuestra ser una técnica adecuada para el
diseño y optimización de dispositivos optoelectrónicos avanzados, para los cuales es esencial
desarrollar heteroestructuras bidimensionales (2D) de van der Waals.
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In this PhD thesis, the preparation, characterization and analysis of nanoﬁlms based
on metallic oxides with the aim to functionalize them; in particular we have studied euro-
pium oxides (EuOx with 1 ≤ x ≤ 1.5) and WSe2 monolayers encapsulated by aluminium
oxide.
In order to achieve successfully the goal of this PhD thesis it has been necessary
to perform diﬀerent studies. From the obtained results we have reached the following
conclusions:
Eu2O3 (200 nm) and Al2O3 (25 nm) nanostructured thin ﬁlms have been successfully
deposited by PLD with diﬀerent conﬁgurations: Eu00: Si/Eu2O3; Eu11: Si/Al2O3/Eu2O3/Al2O3;
Eu01: Si/Eu2O3/Al2O3. Subsequently, the multilayer ﬁlm structures were annealed in air
at 500 and 850 circ C, in order to promote their crystallization and improve the photo-
luminiscense response. The XRD results show the formation of the monoclinic phase at
low temperature for the Silicon/Eu2O3/Al2O3 conﬁguration. This is a novel result, since
it shows how to induce the monoclinic phase (obtained conventionally with high tempera-
ture treatments, that is >1100 ◦ C) by means of a low temperature treatment (500 ◦ C).
The results also show how for the reference ﬁlms (without Al2O3) layers) the cubic phase
formation is favoured at 500 ◦ C; demonstrating, in general, that it is possible to control
the crystallization of one or the other phase by a suitable design of the nanostructure. Mo-
reover, all the ﬁlms exhibit photoluminiscense corresponding to the intra-4f transitions of
the Eu3+ ions, however it is signiﬁcantly diﬀerent for each ﬁlm conﬁguration. Speciﬁcally,
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the changes in the emission of the transition 5D0 → 7F2, conﬁrm the strong inﬂuence of
the crystalline ﬁeld eﬀects on the energy levels of the Eu3+ ions.
EuOx (1≤ x ≤ 1.5) nanocrystalline ﬁlms with tunable optical and magnetic pro-
perties have been successfully deposited by PLD. To achieve this result, a new deposition
methodology at room temperature has been developed by using as starting material a
target of the stable europium oxide, (Eu2O3). This methodology avoids the use of ultra-
high-vacuum conditions, as well as the use of oxygen partial pressures, as it has been done
in most works reported to date. Furthermore, by means of the analysis of the spectroscopic
ellipsometry measurements, the dielectric function of EuOx nano-ﬁlms have been obtained
for the ﬁrst time; up-to-date it has only been reported for the purely stoichiometric bulk
material. Regarding the main results, it is shown that the nano-ﬁlms response (both optical
and magnetic) can be modiﬁed by controlling the base pressure of the growth chamber,
and is associated, on the one hand, with the quantum conﬁnement undergone by the mag-
netic exciton within the nanocrystal (quantum dot structure), and on the other hand, with
the incorporation of oxygen on the nanocrystals surface that modiﬁes the concentration of
free carriers, thus aﬀecting their optoelectronic properties. Through this modiﬁcation, it is
possible to achieve a blue shift of the band-gap up to 0.48 eV respect to the value of the
EuO reference (1.12 eV); this is the largest shift achieved to date.
The encapsulation of WSe2 thin ﬁlms was investigated by depositing Al2O3 thin
layers using either ALD (Atomic Layer Deposition) or PLD. The results show that, if the
stoichiometry of the Al2O3 layer is maintained, it is possible to preserve the optical pro-
perties of the monolayers. In addition, the AFM (Atomic Force Microscopy) measurements
show that the WSe2 monolayer coating obtained by PLD is uniform with peak-peak rough-
ness values of ≈ 3 nm. This encapsulation outperforms that obtained by ALD, in spite of
ALD being one of the reference techniques of the semiconductor industry. ALD deposition
gives rise to non-homogeneous coatings that show a high roughness with a peak-peak value
up to 10 nm. Finally, it is shown that the encapsulation by means of sub-stoichiometric oxi-
de thin ﬁlms allows to control the electronic doping of the WSe2 monolayer on a nanometric
scale.
In conclusion, in this thesis is demonstrated that the optical, electronic and magnetic
properties of europium oxide nanocrystalline ﬁlms can be modiﬁed in a controlled manner
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making them suitable for their use in devices that encompass from crystalline phase sen-
sors, safety markers, biomedical applications, light emitting diodes, as well as spintronic
devices. Finally, it has been demonstrated that the encapsulation with aluminium oxide
nanoﬁlms of WSe2 is a suitable technique for the design and optimization of advanced op-
toelectronic devices, for which is essential to develop van der Waals two-dimensional (2D)
heterostructures.
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Capítulo 9
Acrónimos
A continuación se deﬁnen los acrónimos utilizados en esta tesis ordenados por orden
alfabético:
2D: Material bidimensional. Del inglés  Two-Dimensional.
AFM: Microscopía de fuerzas atómicas. Del inglés Atomic Dorce Microscopy.
ALD: Depósito de capas atómicas. Del inglés Atomic Layer Deposition.
EDX: Espectrómetro de dispersión de energía de rayos X. Del inglés Energy-Dispersive
X-Ray Spectroscopy.
FET: Transistor de efecto campo. Del inglés Field-Eﬀect Transistor.
FC: Medida de campo disminuyendo la temperatura. Del inglés Field Cooling.
FFT: Transformada rápida de Fourier. Del inglés Fast Fourier Transform.
FH: Medida de campo aumentado la temperatura. Del inglés Field Heating.
FWHM: Anchura a media altura. Del inglés Full Width at Half Maximum.
HAADF: Campo oscuro anular de alto ángulo. Del inglés High-Angle Annular Dark-
Field
HRTEM: Microscopía electrónica de transmisión de alta resolución. Del inglés High-
Resolution Transmission Electron Microscopy
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IRC: Índice de refracción complejo.
KPFM: Microscopía de fuerzas por sonda de Kelvin. Del inglés Kelvin Probe Force
Microscopy
LED: Diodo emisor de luz. Del inglés Light-Emitting Diode
LT: Baja temperatura. Del inglés Low Temperature
MBE: Crecimiento epitaxial por haces moleculares. Del inglés Molecular Beam Epi-
taxy
Micro-PL: Micro-fotoluminiscencia. Del inglés Micro-Photoluminiscense.
ECM: Error cuadrático medio. En inglés MSE (Mean Square Error).
NIR: Infrarrojo cercano. Del inglés  Near-Infrared.
NUV: Ultravioleta cercano. Del inglés  Near-Ultraviolet.
PECVD: Deposición química de vapor asistida por plasma. Del inglés Plasma-
Enhanced Chemical Vapor Deposition.
PL: Fotoluminiscencia. Del inglés Photoluminiscense.
PLD: Deposito por láser pulsado. Del inglés Pulsed Laser Deposition.
RBS: Espectrometría retrodispersiva de Rutherford. Del inglés Rutherford Backs-
cattering Spectrometry.
RT: Temperatura ambiente. Del inglés Room Temperature.
SE: Elipsometría espectroscópica. Del inglés Spectroscopic ellipsometry.
SEM: Microscopio electrónico de barrido. Del inglés Scanning Electron Microscope.
STEM: Microscopía Electrónica de Transmisión de Barrido. Del inglés Scanning
Transmission Electron Microscope.
TEM: Microscopio electrónico de transmisión. Del inglés Transmission Electron Mi-
croscopy.
UHV: Ultra alto vacío. Del inglés Ultra High Vacuum.
140
UV: Ultravioleta. Del inglés Ultraviolet.
XPS: Espectroscopia de Fotoelectrones emitidos por Rayos X. Del inglés X-Ray
Photoelectron Spectroscopy.
XRD: Difracción de rayos X. Del inglés X-Ray Powder Diﬀraction.
ZFC: Medida a campo cero disminuyendo la temperatura. Del inglés Zero Field
Cooling.
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